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RÉSUMÉ
L’isolation thermique est essentielle dans de nombreux types de MEMS (micro-systèmes électro-
mécaniques). Elle permet de réduire la consommation d’énergie, améliorer leurs performances,
ou encore isoler la zone chaude du reste du dispositif, ce qui est essentiel dans les systèmes sur
puce. Il existe quelques matériaux et techniques d’isolation pour les MEMS, mais ils sont limités.
En eﬀet, soit ils ne proposent pas un niveau d’isolation suﬃsant, sont trop fragiles, ou imposent
des contraintes trop importantes sur la conception du dispositif et sont diﬃciles à intégrer.
Une approche intéressante pour l’isolation, démontrée dans la littérature, est de fabriquer des
pores de taille nanométrique dans le silicium par gravure électrochimique. En nanostructurant
le silicium ainsi, on peut diviser sa conductivité thermique par un facteur de 100 à 1000, le
transformant en isolant thermique. Cette solution est idéale pour l’intégration dans les procédés
de fabrication existants des MEMS, car on garde le silicium qui est déjà utilisé pour leur
fabrication, mais en le nanostructurant localement, on le rend isolant là où on en a besoin.
Par contre sa porosité cause des problèmes : mauvaise résistance chimique, structure instable
au-delà de 400◦C, et tenue mécanique réduite. La facilité d’intégration des semiconducteurs
poreux est un atout majeur, nous visons donc de réduire les désavantages de ces matériaux aﬁn
de favoriser leur intégration dans des dispositifs en silicium. Nous avons identiﬁé deux approches
pour atteindre cet objectif : i) améliorer le Si poreux ou ii) développer un nouveau matériau.
La première approche consiste à amorphiser le Si poreux en l’irradiant avec des ions à haute
énergie (uranium, 110 MeV). Nous avons montré que l’amorphisation, même partielle, du Si
poreux entraîne une diminution de sa conductivité thermique, sans endommager sa structure
poreuse. Cette technique réduit sa conductivité thermique jusqu’à un facteur de trois, et peut
être combinée avec une pré-oxydation aﬁn d’atteindre une réduction d’un facteur cinq. Donc
cette méthode permet de réduire la porosité du Si poreux, et d’atténuer ainsi les problèmes de
fragilité mécanique causés par la porosité élevée, tout en gardant un niveau d’isolation égal.
La seconde approche est de développer un nouveau matériau. Nous avons choisi le SiC poreux :
le SiC massif a des propriétés physiques supérieures à celles du Si, et donc à priori le SiC poreux
devrait conserver cette supériorité. La fabrication du SiC poreux a déjà été démontrée dans la
littérature, mais avec peu d’études détaillées du procédé. Sa conductivité thermique et tenue
mécanique n’ont pas été caractérisées, et sa tenue en température que de façon incomplète.
Nous avons mené une étude systématique de la porosiﬁcation du SiC en fonction de la
concentration en HF et le courant. Nous avons implémenté un banc de mesure de la conductivité
thermique par la méthode « 3 oméga » et l’avons utilisé pour mesurer la conductivité thermique
du SiC poreux. Nous avons montré qu’elle est environ deux ordres de grandeur plus faible que
celle du SiC massif. Nous avons aussi montré que le SiC poreux est résistant à tous les produits
chimiques typiquement utilisés en microfabrication sur silicium. D’après nos résultats il est
stable jusqu’à au moins 1000◦C et nous avons obtenu des résultats qualitatifs encourageants
quant à sa tenue mécanique. Nos résultats signiﬁent donc que le SiC poreux est compatible
avec la microfabrication, et peut être intégré dans les MEMS comme isolant thermique.
Mots-clés : Carbure de silicium poreux, silicium poreux, MEMS, isolation thermique, irradiation




Thermal insulation is essential in several types of MEMS (micro electro-mechanical systems).
It can help reduce power consumption, improve performance, and can also isolate the hot
area from the rest of the device, which is essential in a system-on-chip. A few materials and
techniques currently exist for thermal insulation in MEMS, but these are limited. Indeed, either
they don’t provide a suﬃcient level of insulation, are too fragile, or restrict design of the device
and are diﬃcult to integrate.
A potentially interesting technique for thermal insulation, which has been demonstrated in
the literature, is to make nanometer-scale pores in silicon by electrochemical etching. By
nanostructuring silicon in this way, its thermal conductivity is reduced by a factor of 100 to
1000, transforming it into a thermal insulator. This solution is ideal for integration in existing
MEMS fabrication processes, as it is based on the silicon substrates which are already used
for their fabrication. By locally nanostructuring these substrates, silicon is made insulating
wherever necessary. However the porosity also causes problems : poor chemical resistance, an
unstable structure above 400◦C, and reduced mechanical properties. The ease of integration of
porous semiconductors is a major advantage, so we aim to reduce the disadvantages of these
materials in order to encourage their integration in silicon-based devices. We have pursued two
approaches in order to reach this goal : i) improve porous Si, or ii) develop a new material.
The ﬁrst approach uses irradiation with high energy ions (110 MeV uranium) to amorphise
porous Si. We have shown that amorphisation, even partial, of porous Si leads to a reduction
of its thermal conductivity, without damaging its porous structure. This technique can reduce
the thermal conductivity of porous Si by up to a factor of three, and can be combined with a
pre-oxidation to achieve a ﬁve-fold reduction of thermal conductivity. Therefore, by using this
method we can use porous Si layers with lower porosity, thus reducing the problems caused by
the fragility of high-porosity layers, whilst keeping an equal level of thermal insulation.
The second approach is to develop a new material. We have chosen porous SiC: bulk SiC has
exceptional physical properties and is superior to bulk Si, so porous SiC should be superior
to porous Si. Fabrication of porous SiC has been demonstrated in the literature, but detailed
studies of the process are lacking. Its thermal conductivity and mechanical properties have
never been measured and its high-temperature behaviour has only been partially characterised.
We have carried out a systematic study of the eﬀects of HF concentration and current on
the porosiﬁcation process. We have implemented a thermal conductivity measurement setup
using the “3 omega” method and used it to measure the thermal conductivity of porous SiC.
We have shown that it is about two orders of magnitude lower than that of bulk SiC. We
have also shown that porous SiC is chemically inert in the most commonly used solutions for
microfabrication. Our results show that porous SiC is stable up to at least 1000◦C and we have
obtained encouraging qualitative results regarding its mechanical properties. This means that
porous SiC is compatible with microfabrication processes, and can be integrated in MEMS as a
thermal insulation material.
Keywords: Porous silicon carbide, porous silicon, MEMS, thermal insulation, heavy ion irradi-
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Les MEMS (micro electro-mechanical systems, ou micro-systèmes électro-mécaniques) sont des
systèmes de dimension micrométrique qui peuvent comporter, comme leur nom l’indique, des
fonctions mécaniques (donc des éléments mobiles miniatures) ou électriques, mais aussi des
fonctions optiques, chimiques ou biologiques par exemple. Ils sont fabriqués avec des techniques
de micro-fabrication issues du domaine de la microélectronique, le plus souvent sur des substrats
de silicium. Une de leurs applications les plus communes est la fabrication de capteurs ou
actionneurs.
C’est un domaine en plein essor actuellement et les MEMS se retrouvent de plus en plus dans des
objets du quotidien. Le plus grand succès commercial dans le domaine des MEMS est sans aucun
doute l’accéléromètre. Ce capteur permet de détecter les mouvements, ce qui a été exploité
dans les téléphone intelligents, ou encore les manettes de la console Wii. Les accéléromètres
MEMS ont aussi permis le déploiement massif des systèmes de coussins gonﬂables (airbag)
dans les automobiles.
Nous nous intéresserons ici à une classe particulière de MEMS, les MEMS thermiques. Ces
MEMS comportent une source de chaleur, ce qui crée plusieurs déﬁs de gestion thermique.
Comme nous allons le voir, une des solutions à ces déﬁs passe par l’utilisation de matériaux
d’isolation thermique eﬃcaces.
1.1 Contexte - l’isolation thermique dans les MEMS
Après avoir fait quelques rappels rapides de thermique, nous prendrons une structure MEMS
générique aﬁn de dégager quelques concepts importants concernant l’isolation thermique dans
les MEMS. Ensuite nous examinerons le cas de plusieurs dispositifs où une bonne isolation
thermique est nécessaire. Finalement nous comparerons les diﬀérentes solutions d’isolation
thermique pour les MEMS.
1.1.1 Quelques rappels de thermique
La conductivité thermique, κ exprimée en W.m−1.K−1, quantiﬁe la capacité d’un matériau
à conduire la chaleur. Ainsi un bon conducteur a une conductivité thermique élevée, et un bon
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isolant une conductivité faible. La performance d’un matériau isolant ne dépend pas seulement
de sa conductivité thermique, mais aussi de sa géométrie et de la quantité de matériau que la
chaleur devra traverser (un peu comme un manteau d’hiver qui sera d’autant plus chaud qu’il
est épais). Cela peut être exprimé par la résistance thermique, qui dépend de la conductivité
thermique et de la géométrie du matériau.
On se place dans un cas simple : le transfert de chaleur par conduction le long d’une barre, de
section A et longueur L, dont les deux extrémités sont à des températures diﬀérentes, avec un





où Q˙ est le ﬂux thermique et κ la conductivité thermique. En réorganisant on peut mettre en





et ΔT = RQ˙ (1.3)
Le changement de température d’un solide dans lequel a été transférée une quantité de chaleur
Q dépend de sa capacité thermique C :
Q = CΔT (1.4)
et la capacité thermique peut être exprimée en fonction de la masse m et la capacité massique
spéciﬁque cp :
C = mcp (1.5)
1.1.2 Cas générique
La ﬁgure 1.1 illustre une structure rencontrée assez souvent dans les MEMS ayant besoin
d’isolation thermique : une structure suspendue au-dessus d’une cavité, avec un élément
chauﬀant sur le bloc suspendu.
Le bloc suspendu a une masse m, une capacité thermique C, et est fabriqué en silicium. Il peut
être chauﬀé par l’élément chauﬀant, qui dissipe une puissance P . Le bloc est relié au substrat
de silicium par une poutre, de faible section A et de longueur L. Celle-ci a une résistance
thermique R. On néglige la capacité de la poutre puisqu’elle est de faible volume comparé au
2
Figure 1.1 Structure MEMS générique : un bloc est suspendu par une poutre
au-dessus d’une cavité. Un élément chauﬀant sur la structure suspendue dissipe
une puissance P , le bloc suspendu a une capacité thermique C, et la poutre une
résistance thermique R. Le bloc et le substrat sont aux températures Tbloc et Tsub
respectivement.
bloc suspendu, et on néglige la résistance du bloc comparée à celle de la poutre. Le substrat a
une température constante Tsub.
On cherche à calculer la température dans le bloc suspendu. La variation d’énergie dans le bloc
suspendu est égale au ﬂux thermique qui y rentre :
dU
dt
= Q˙. En prenant les équations (1.3) et




= RP (t) + Tsub (1.6)
On note qu’on suppose ici que la température du bloc suspendu est uniforme. Dans la mesure
où sa section est plus grande que celle de la poutre, et qu’il est en silicium (un bon conducteur),
cela est raisonnable et cohérent avec le choix de négliger sa résistance thermique. La solution
de l’équation est :







Le temps t requis pour atteindre une diﬀérence de température ΔT donnée entre le substrat et
le bloc est donné par :






En examinant les équations (1.7) et (1.8) on peut tirer plusieurs conclusions. Tous les autres
paramètres étant constants, t est proportionnel à la capacité thermique. Il en est de même
pour l’énergie consommée Q = PΔt. Donc plus le bloc suspendu est gros, plus il sera long à
chauﬀer, et plus la consommation énergétique sera élevée.
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On remarque que la constante de temps de cette équation est τ = RC. Si le bloc est bien
isolé, alors R sera grand et τ aussi, donc les pertes par conduction seront plus lentes. S’il perd
sa chaleur plus lentement, alors il requerra moins d’énergie pour maintenir sa température.
En pratique cela pourrait se réaliser en diminuant la section ou augmentant la longueur de la
poutre, ou encore en la fabriquant avec un matériau peu conducteur.
La constante de temps, τ , qui représente la vitesse de variation de la température du bloc
dépend de R et C. Nous verrons dans la section suivante que les besoins concernant la vitesse
de variation dépendent de l’application.
1.1.3 Les dispositifs où l’isolation thermique est nécessaire
Nous ferons maintenant une revue de littérature sur les MEMS où l’isolation thermique est
nécessaire.
Les oscillateurs MEMS
Les oscillateurs sont des dispositifs qui servent à générer une fréquence de référence, et sont
utilisés dans de nombreuses applications, comme les communications (les téléphones portables,
émetteurs radio), les circuits électroniques, ou encore la mesure du temps. Jusqu’à récemment
les oscillateurs étaient fabriqués presque exclusivement avec des cristaux de quartz, mais depuis
quelques années les oscillateurs MEMS en silicium ont fait leur apparition sur le marché [132].
L’avantage des oscillateurs MEMS est leur petite taille et faible coût, mais ils ne sont pas encore
assez stables pour rivaliser avec le quartz dans les applications à haute précision [272].
La fréquence de résonance des oscillateurs, qu’ils soient à base de quartz ou de MEMS, varie
avec la température, et cela vient du fait que les propriétés mécaniques des matériaux varient
également avec la température [131]. Les oscillateurs les moins précis ont une variation de
l’ordre de 20 à 200 ppm sur une plage de températures de -40 à 85◦C [272]. Il existe ensuite
diﬀérentes stratégies pour augmenter leur stabilité.
La stratégie utilisée pour les oscillateurs quartz à très haute précision est de les encapsuler dans
une enceinte à température contrôlée. Cette solution est eﬃcace, puisqu’elle permet d’obtenir
des stabilités de 0.1 à 10 ppb, mais elle consomme beaucoup d’énergie et nécessite des temps de
stabilisation élevés au démarrage, de plusieurs minutes [117]. Jusqu’à très récemment il n’y avait
pas d’oscillateur MEMS capable de rivaliser avec les oscillateurs quartz à haute précision, mais le
plus grand fabricant d’oscillateurs MEMS, SiTime, vient d’annoncer le lancement d’oscillateurs
MEMS à haute précision [249]. Ils ne révèlent pas quelle technique ils ont utilisés, mais quatre
principales techniques étaient à l’étude dans la littérature : i) la compensation passive, en
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exploitant le fait que le silicium et le SiO2 varient de façon opposée avec la température [171] ii)
des systèmes de compensation électronique avancée [232], iii) utiliser du silicium très fortement
dopé, ce qui réduit la variation de ses propriétés avec la température [201], et iv) répliquer le
principe de l’enceinte à température contrôlée utilisé par les oscillateurs quartz [117].
Nous allons nous attarder sur la dernière solution, puisqu’elle nécessite une bonne isolation
thermique. Ce genre de dispositif requiert une faible consommation énergétique, et un temps
de chauﬀage rapide [117, 133]. C’est une structure résonnante donc nécessairement suspendue,
généralement reliée au substrat par quatre poutres. Les dispositifs sont encapsulés sous vide
et la température ne dépasse pas 150◦C, donc la majorité des pertes de chaleur se fait par
conduction de la structure suspendue vers le substrat, en passant par les poutres de suspension
[117]. L’approche adoptée est d’augmenter le plus possible la résistance des poutres qui relient
la structure suspendue au subtrat [117, 133, 154, 220], donc en les allongeant au maximum et
en diminuant leur section. Cela permet de découpler thermiquement la structure suspendue du
substrat, donc le volume à chauﬀer devient plus petit (la structure suspendue seule, sans le
substrat), ce qui assure un chauﬀage rapide et une consommation faible, comme détaillé par les
équations dans la section 1.1.2.
Les pré-concentrateurs pour la chromatographie en phase gazeuse
La chromatographie en phase gazeuse permet de séparer et d’identiﬁer des composés chimiques
volatiles. De nombreux travaux sont en cours dans le but de miniaturiser ces systèmes, en les
microfabriquant, aﬁn d’en faire des systèmes d’analyse portables [274]. Comme les dispositifs
sont plus petits, les volumes analysés sont également plus petits, ce qui limite la sensibilité
de l’analyse [283]. Une solution à cela est d’intégrer un pré-concentrateur au système. Un
pré-concentrateur est recouvert d’une surface adsorbante, et va donc accumuler les composés
pendant un certain temps avant de les analyser. Cela améliore la sensibilité de détection, d’un
facteur de jusqu’à trois ordres de grandeur [263].
Pour analyser les composés accumulés, il faut les désorber rapidement, ce qui se fait en chauﬀant
la surface adsorbante. Pour permettre de bien distinguer les diﬀérents composés, ils doivent
être désorbés le plus rapidement possible, ce qui veut dire que la vitesse de chauﬀage doit être
élevée. Le pré-concentrateur doit aussi se refroidir rapidement aﬁn de permettre un cyclage
rapide entre les mesures. Ces deux contraintes imposent une masse thermique faible. Comme
ces dispositifs sont destinés à être portables, leur consommation énergétique doit être faible. Or
le pré-concentrateur est le sous-système qui consomme le plus d’énergie dans un système de
chromatographie [57].
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Un compromis doit être fait entre la sensibilité et la constante de temps, puisque augmenter la
surface de la structure adsorbante permet d’augmenter la sensibilité, mais augmente en même
temps la masse thermique et donc le temps de réponse [283]. La majorité des dispositifs publiés
sont des structures suspendues, plus ou moins épaisses selon les choix de conception [152, 263].
L’isolation est assurée en diminuant le plus possible la section des poutres qui relient la partie
suspendue au substrat. Par contre, contrairement aux oscillateurs MEMS, ces dispositifs ne
sont pas sous vide, et les pertes par convection peuvent représenter jusqu’à 50% des pertes
thermiques [57]. On observe aussi des travaux où des géométries complexes sont employées et
le substrat autour de la partie suspendue est gravé de façon extensive aﬁn de réduire la masse
thermique du système [226, 283].
Imageur infrarouge - les micro-bolomètres
Il existe plusieurs types d’imageur infrarouge, selon l’application et le niveau de performances
visés. Pour les applications grand-public et portables ce sont les micro-bolomètres non-refroidis
qui sont la technologie dominante parmi les imageurs disponibles dans le commerce [78, 204, 221].
Les micro-bolomètres comportent une couche sensible, dont la température augmente quand elle
absorbe des rayonnements infrarouge. Cette augmentation cause une variation de la résistance
de la couche sensible, et c’est cela qui est mesuré [204]. Les matériaux utilisés pour la couche
sensible dans les bolomètres commerciaux sont l’oxyde de vanadium et le silicium amorphe
[78, 204, 256].
La résistance thermique entre la couche sensible et le substrat a un rôle déterminant pour la
sensibilité du bolomètre [203]. En eﬀet, pour une quantité de rayonnement donnée, l’élévation
de température, et donc la sensibilité de détection, seront plus élevées si la couche sensible
est bien isolée. Toutefois, une résistance élevée augmente aussi la constante de temps [203]
(voir équation (1.7)). La constante de temps est importante puisque ces imageurs sont souvent
intégrés dans des caméras. Il y a donc un compromis à faire sur la résistance thermique, et
l’autre levier pour réduire la constante de temps est bien sûr la capacité thermique du dispositif
[204].
La technique adoptée dans les dispositifs commerciaux est de fabriquer les bolomètres sur des
couches suspendues fabriquées par micro-usinage de surface. De plus, ils sont encapsulés sous
vide, donc les pertes se font majoritairement par conduction à travers le substrat [117, 204]. Les
dispositifs commerciaux sont sous forme d’une matrice de bolomètres, chacun correspondant
à un pixel, et en-dessous de chaque bolomètre il y a une cavité optique pour augmenter la
sensibilité, et l’électronique de lecture. Cette architecture typique est illustrée à la ﬁgure 1.2.
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Figure 1.2 Architecture typique d’un bolomètre commercial, a) d’après [78] et b)
d’après [204].
Cette technologie est mature, et les recherches actuelles visent à diminuer la taille des dispositifs,
augmenter le facteur de remplissage (ratio entre la surface sensible et la surface occupée d’un
pixel), réduire les coûts de fabrication, et surtout améliorer les matériaux de la couche sensible
puisque c’est cela qui limite le plus la performance de ce type de dispositif [204].
Il existe quelques travaux proposant des bolomètres à pression ambiante qui seraient certes moins
performants, mais coûteraient moins cher à fabriquer et seraient adaptés pour des applications
d’entrée de gamme [188, 203]. Cela a été réalisé sur des ﬁlms de polyimide et parylène par
Narita et al. [188]. Des bolomètres à antenne couplée, qui permettent d’avoir des temps de
réponse beaucoup plus faible, ont été réalisés sur des couches d’aérogel de silice [89].
Les capteurs de gaz
Il existe plusieurs types de capteur de gaz ; un des plus communs est le capteur résistif. Dans ce
genre de capteur on utilise une couche de matériau sensible (le plus souvent du SnO2) qui réagit
avec les gaz environnants, ce qui modiﬁe sa résistivité, et cette variation est détectée par des
électrodes [247]. Ces capteurs doivent fonctionner entre 200 et 600◦C [236, 247]. Des capteurs
« macro » utilisant ce principe sont disponibles dans le commerce, mais depuis une vingtaine
d’années des recherches sont en cours pour micro-fabriquer ces capteurs, aﬁn de les utiliser dans
des applications portables ou même dans des réseaux de capteurs sans-ﬁl [3, 236, 247]. Cela
implique donc une faible consommation, mais ces capteurs comportent des éléments chauﬀants,
ce qui impose une bonne isolation thermique pour réduire la consommation.
De nombreux dispositifs ont été fabriqués avec des membranes suspendues comme technique
d’isolation. Dans plusieurs travaux des membranes diélectriques, en SiO2 ou Si3N4, ont été
utilisées [3, 30]. Briand et al. ont fabriqué des dispositifs à base de membrane de Si3N4 LPCVD
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(Low pressure chemical vapour deposition, ou dépôt chimique en phase vapeur à basse pression)
à faible contrainte d’environ 1 μm d’épaisseur, qui ont résisté à des températures d’opération de
550 à 700◦C, et ont montré que ces membranes sont plus résistantes aux hautes températures
que des bicouches SiO2/Si3N4 [30]. Des membranes en SiO2 ont été fabriquées avec des procédés
CMOS (complementary metal-oxide-semiconductor, technique de fabrication standard pour
la fabrication de circuits intégrés) sur des wafers SOI (silicon on insulator, ou silicium sur
isolant), ce qui permettrait de fabriquer des dispositifs avec des circuits électroniques sur la
même puce [3]. Des membranes épaisses (5 à 35 μm) de silicium poreux oxydé ou nitruré
ont été utilisées également. La nitruration permet de fabriquer des membranes plus stables
mécaniquement [161, 162]. Des dispositifs à base de membrane sont aussi utilisés dans des
dispositifs commerciaux [10].
Des capteurs de gaz ont été fabriqués sur des substrats de polyimide avec de bons résultats
[31, 59]. Ces auteurs ont étudié en plus des membranes de polyimide sur silicium, mais leur tenue
mécanique est moins bonne [28]. La température de transition vitreuse (Tg) de ces substrats
est de 500◦C [28]. À une température de fonctionnement de 200◦C ces dispositifs avaient une
durée de vie supérieure à 500 jours [58]. L’utilisation de caissons remplis d’aérogel de silice a
été proposée, mais les auteurs n’ont pas dépassé le stade de la conception [115].
Applications biologiques et micro-ﬂuidiques
Dans le cadre des recherches sur la microﬂuidique et les « lab on chip », de nombreux dispositifs
ont été réalisés mettant en jeu divers processus biologiques et cellulaires. La température
a une importance fondamentale dans ces processus, et parmi eux, un des plus utilisés est
la PCR (polymerase chain reaction, ou réaction en chaîne par polymérase) [113]. La PCR
permet « d’ampliﬁer » l’ADN, c’est à dire de répliquer la molécule d’ADN, en la chauﬀant
successivement à trois températures diﬀérentes (94◦C, 45 à 55◦C, puis 72◦C). La température
de la première et troisième étape doit être contrôlée au degré près [113, 228], et 30 cycles
permettent d’ampliﬁer l’ADN d’un facteur d’un milliard ! En miniaturisant cette opération, les
coûts sont réduits, puisque de plus petits volumes de réactifs sont nécessaires, et le temps
requis pour le procédé passe de quelques heures à une dizaine de minutes [156].
Il y a deux approches typiques dans les dispositifs de PCR. Dans la première l’ADN reste
au même endroit, et la température de chauﬀage est variée, et dans l’autre, l’ADN traverse
trois zones à des températures diﬀérentes (technique « ﬂow-through ») [113]. Dans le premier
cas, il est important d’avoir une faible masse thermique pour assurer un cyclage rapide, et
dans le deuxième une bonne isolation thermique est importante pour séparer les trois zones.
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Évidemment dans les deux cas l’isolation thermique permet de réduire la consommation liée au
chauﬀage.
Plusieurs matériaux sont utilisés pour cela. Le PDMS (polydiméthylsiloxane) est très utilisé en
micro-ﬂuidique pour son faible coût et sa simplicité d’utilisation [107]. Le verre a une meilleure
rigidité, une faible conductivité thermique, et le fait d’être transparent permet de faire des
caractérisations optiques in situ [75, 107]. Le silicium a de bonnes propriétés mécaniques, il
est facile à usiner, et est également apprécié pour la PCR (statique surtout) car sa bonne
conductivité thermique permet une très bonne uniformité de température [107, 113]. Les
céramiques LTCC (low temperature co-ﬁred ceramic, ou céramique à co-cuisson à faible
température) ont également été utilisées [228]. Des techniques d’isolation thermique bas-coût
ont été proposées par Yang et al. [282], qui consistent à fabriquer des membranes épaisses de
silicium en découpant partiellement la face arrière avec une scie de type « dicer ».
Une autre application est la fabrication de micro/nano-particules dans des micro-réacteurs.
Le fait de travailler avec des volumes de réactifs plus faibles permet de réduire les coûts, mais
aussi d’avoir un très bon contrôle du procédé [165]. La température de réaction dépend du
produit synthétisé, mais pour les nanoparticules semiconductrices (les points quantiques de CdSe
en particulier), la température de réaction peut être supérieure à 300◦C, et la pression peut
être élevée également [165]. Pour ce genre de réactions, le PDMS n’est pas adapté, d’autant
plus qu’elles impliquent souvent des solvents [165]. Ici le critère principal est la tenue en
température et la résistance chimique, et les systèmes hybrides silicium-pyrex sont très adaptés
[116]. Comme pour la PCR, le silicium assure une bonne uniformité de température et est facile
à micro-fabriquer, et le pyrex permet la caractérisation in-situ [116, 165]. Les céramiques LTCC
ont aussi été utilisées pour cette application [166], de même que des membranes ultra-minces
en silicium/Si3N4 [264].
La microturbine à cycle Rankine
Une microturbine à cycle Rankine est en développement à l’Université de Sherbrooke [145, 146,
155]. Cette turbine utilise une source de chaleur quelconque pour évaporer l’eau et générer de
l’électricité. Les températures de fonctionnement varient entre 342K et 873K, et le dispositif
comprend quatre turbines en série pour réduire le gradient thermique subi par chaque étage. La
ﬁgure 1.3a montre le schéma d’un étage de turbine. Il faut limiter les pertes de chaleur entre les
côtés chaud et froid de la turbine à travers la structure de celle-ci. Des simulations ont montré
que la majorité des pertes par conduction se font par le rotor et à travers les parois autour du
rotor. L’isolation thermique est essentielle, puisque son absence nuit de façon dramatique à
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l’eﬃcacité de la turbine. Pour assurer une eﬃcacité acceptable les matériaux isolants doivent
avoir une conductivité thermique inférieure à 10 W.m−1.K−1 [155].
(a) Vue 3D (b) Vue en coupe
Figure 1.3 Vues de la micro-turbine à cycle Rankine, d’après [155].
La turbine est formée d’un empilement de substrats (voir la ﬁgure 1.3b), donc l’approche choisie
est d’utiliser un substrat isolant pour les parties critiques. Les polymères ont été exclus d’oﬃce
car non-compatibles avec les températures d’opération, et les matériaux doivent aussi être
capables de résister à des contraintes élevées dues à la pression ﬂuidique et la rotation du rotor.
Ils doivent également être facilement micro-fabricables. Le matériau sélectionné par les auteurs
dans ce cas était donc la silice [155].
La gestion thermique
Les processeurs d’ordinateur dissipent de la chaleur qu’il faut évacuer, et ce déﬁ devient d’autant
plus grand que la puissance dissipée est concentrée par la miniaturisation des circuits intégrés.
Par conséquent, un des déﬁs majeurs actuels en micro-électronique est le refroidissement [81].
La co-intégration des capteurs et des circuits électroniques sur une seule puce est désirable en
termes de miniaturisation et de coûts, en particulier dans une optique « More than Moore ».
Par contre si les capteurs comportent des éléments chauﬀants, ceux-ci doivent absolument être
thermiquement isolés de la partie électronique, pour ne pas rajouter à la charge de refroidissement.
Donc des solutions d’isolation thermique performantes sont également essentielles pour une
gestion thermique eﬃcace.
Conclusion
D’après ces études de cas, on voit qu’une bonne isolation thermique est importante pour les
raisons suivantes :
1. Elle permet de réduire la puissance consommée des diapositifs. Une structure bien
isolée nécessitera moins d’énergie pour atteindre une température donnée. Cela est
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d’autant plus important que la plupart des dispositifs présentés sont voués à être intégrés
dans des applications portables.
2. Elle peut augmenter les performances de l’appareil, comme dans le cas du bolomètre,
où l’isolation thermique améliore la sensibilité de détection en maximisant l’augmentation
de température causée par les rayons infrarouges.
3. L’isolation thermique peut aussi être nécessaire aﬁn de séparer des zones de tempé-
rature diﬀérente, comme les côtés chaud et froid de la microturbine, ou les zones de
température diﬀérentes dans les dispositifs de PCR.
4. L’isolation thermique aﬀecte aussi la vitesse de fonctionnement de l’appareil, mais
ici les besoins dépendent de l’application. Dans certains cas, comme les oscillateurs
dans une enceinte à température contrôlée, l’isolation réduit le temps de chauﬀage de
l’appareil, donc a intérêt à être maximisée. Par contre, dans le cas du bolomètre ou du
pré-concentrateur, l’appareil doit également se refroidir rapidement entre deux cycles,
ce qui implique un compromis sur l’isolation thermique pour avoir un temps de réponse
adapté. Pour cela, on peut aussi réduire la capacité thermique.
1.1.4 Les matériaux d’isolation thermique
Nous allons maintenant examiner les divers matériaux qui peuvent servir comme isolant thermique
dans les MEMS.
Utilisation de substrats isolants
Une approche est de remplacer le substrat de silicium par un substrat isolant. Cela a été
évoqué dans la revue des dispositifs, avec l’utilisation de substrats de verre et de céramiques
LTCC. Cette solution assure de bonnes performances, mais limite les options en termes de
micro-fabrication (surtout de volume), puisque la majorité de ces procédés ont été développés
pour le silicium [155]. Cela exclut également l’intégration de circuits électroniques sur le même
substrat.
Oxydes de silicium SiO2 épais
L’oxyde de silicium a une faible conductivité thermique (1.4 W.m−1.K−1) et peut être utilisé
comme matériau de membrane, dans les structures suspendues présentées précédemment, ou
être utilisé en couche épaisse directement sur un substrat. Dans ce dernier cas, plus la couche
est épaisse, plus l’isolation thermique sera bonne (par épais on entend > 1 μm).
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La couche d’oxyde peut être obtenue de plusieurs façons. La première est par oxydation thermique
du silicium. Cependant, cette technique est beaucoup trop lente pour être utilisée à cette ﬁn.
En eﬀet, à 1200◦C, une couche de 10 μm nécessiterait environ 100 h par oxydation humide,
et environ 2000 h par oxydation sèche [64] ! Ces couches peuvent également être déposées
par LPCVD ou PECVD (Plasma enhanced chemical vapour deposition, ou dépôt chimique en
phase vapeur assisté par plasma). Le procédé LPCVD se déroule à des températures moyennes
à élevées (300 à 800°C), donc la couche contient des contraintes intrinsèques importantes.
Le dépôt d’oxyde PECVD se fait à faible température, mais la couche déposée ainsi est de
moins bonne qualité. Un recuit de densiﬁcation peut être utilisé, mais causera l’apparition de
contraintes résiduelles également [50]. Si les contraintes sont trop importantes, elles entraînent
la courbure, voire la rupture du substrat. Finalement, avec les techniques CVD (Chemical vapour
deposition, ou dépôt chimique en phase vapeur), on est quand même limité à une épaisseur
d’une dizaine de microns, ce qui n’est toujours pas optimal du point de vue de l’isolation
thermique.
Une autre technique a été proposée, pour former des couches de SiO2 pouvant aller jusqu’à
100 μm [294]. Dans cette méthode, des tranchées sont formées par DRIE (deep reactive ion
etching, ou gravure ionique profonde), et ensuite oxydées. En ajustant la taille des tranchées
aﬁn de compenser le gonﬂement latéral lors de l’oxydation, on peut obtenir une couche épaisse
d’oxyde. Ainsi, on obtient des caissons isolants épais à l’intérieur du substrat. Du point de vue
de l’isolation, c’est une solution très eﬃcace. Par contre, l’oxydation se fait à haute température
(800 à 1000◦C), donc la couche comprend encore des contraintes résiduelles. De plus, l’état de
surface est mauvais, puisque les tranchées oxydées entraînent une surface non-plane. Une autre
façon de fabriquer ce genre de couche est par la formation de couches de silicium méso- [69] ou
macroporeux [15], qui peuvent être oxydées selon la même méthode. Ces méthodes ne réduisent
pas le problème des contraintes résiduelles (le problème est même accentué dans [69]), mais
ont l’avantage de ne pas nécessiter de gravure DRIE, qui utilise des équipements onéreux.
La technique présentée dans [69] a été utilisée dans la fabrication d’un débitmètre, et un élément
chauﬀant a été fabriqué et testé sur les couches d’oxyde formées dans [294].
Les matériaux polymères
L’utilisation de divers polymères a été proposée pour l’isolation thermique [29, 150, 177, 273].
Les propriétés pertinentes de certains de ces polymères sont données dans le tableau 1.1.
Ces matériaux ont tous des conductivités thermiques faibles, ce qui en fait de bons isolants
thermiques. La résistance chimique est bonne pour la plupart d’entre eux. Par contre, leur plage
de température d’opération est restreinte, bien que le BCB (benzocyclcobutène) et le polyimide
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puissent aller jusqu’à 350◦C. De plus ils ont tous un module de Young faible, ce qui n’est pas
adapté aux conditions mécaniquement exigeantes.
Tableau 1.1 Propriétés de polymères pouvant être utilisés pour l’isolation thermique.
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chimique
Méthode de dépôt





BCB 0.29 [177] 2-2.9
[177]























Feuille ou « spin
coating »
PDMS 0,2 [170] 7.5×10−4
[170]




Les aérogels sont obtenus à partir de gels colloïdaux, où on fait évaporer la phase liquide pour
ne conserver que la phase solide. On obtient ainsi un solide poreux, comparable à une mousse.
L’aérogel le plus commun est l’aérogel de silice.
Des porosités record de 99.99% ont été atteintes pour l’aérogel de silice [17]. Avec une porosité
aussi élevée, l’aérogel peut aussi atteindre des valeurs extrêmement faibles de conductivité
thermique, jusqu’à 0.006 W.m−1.K−1 [293], ce qui est plus faible que celle de l’air (0.025
W.m−1.K−1). Toutefois, la tenue mécanique à des porosités si élevées n’est pas bonne. Lors
d’un « scotch test » (test d’adhérence fait avec du ruban adhésif) sur de l’aérogel, le simple
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fait d’appliquer le ruban adhésif était suﬃsant pour détruire les couches avec une porosité
supérieure à 95% [105] !
L’aérogel peut être appliqué en couche mince sur des substrats, grâce à des procédés de
fabrication particuliers, et les propriétés thermiques sont très dépendantes du procédé de dépôt
[17]. Pour de l’aérogel en couche mince, avec des porosités entre 30 et 77%, des valeurs entre
0.1 et 0.3 W.m−1.K−1 ont été mesurées [17, 52, 67, 106]. Des mesures de nanoindentation sur
de l’aérogel à 72% ont montré que l’aérogel avait un module de Young de 2 GPa et une dureté
de 12 MPa [285].
Le procédé de fabrication de l’aérogel est délicat, puisqu’il y a un risque que la structure poreuse
ne s’eﬀondre lors de l’évaporation de la phase liquide. La plupart des couches déposées ont une
épaisseur de l’ordre du micron [17, 52, 67, 106, 285].
L’aérogel de silice a été intégré comme matériau d’isolation thermique, notamment dans des
imageurs infrarouges [52, 89, 225]
Le silicium poreux
Le silicium poreux est obtenu à partir de la gravure électrochimique du silicium cristallin. Sa
structure est formée de pores qui se propagent à partir de la surface du substrat de silicium,
laissant des structures de silicium de faible taille. Selon la taille des pores, on parle de silicium
microporeux ou nanoporeux (pores < 5 nm), mésoporeux (pores entre 5 et 100 nm), et
macroporeux (pores > 100 nm). La ﬁgure 1.4 montre un exemple de silicium mésoporeux.
(a) Substrat de silicium de 100
mm de diamètre. Les six zones
colorées correspondent à des
zones poreuses.
(b) Vue en coupe d’une couche de
silicium mésoporeux.
Figure 1.4 Le silicium poreux
Le silicium poreux a de nombreuses propriétés le distinguant du silicium massif, entre autres la
particularité d’avoir une faible conductivité thermique. La ﬁgure 1.5 résume les principales
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mesures de la conductivité thermique du Si mésoporeux et nanoporeux en fonction de la porosité
qu’on retrouve dans la littérature. Les valeurs présentées ont été mesurées avec diﬀérentes
techniques. On peut voir que la conductivité thermique varie avec la taille des pores et la
porosité, mais pour le silicium nano- et mésoporeux, elle est en général 2 à 3 ordres de grandeur
plus faible que celle du silicium cristallin (156 W.m−1.K−1 [86]).













































Figure 1.5 Valeurs de la conductivité thermique du Si poreux en fonction de
la porosité publiées dans la littérature et mesurées avec diverses techniques. Les
symboles pleins correspondent au silicium mésoporeux, et les symboles creux au
silicium nanoporeux. Ces valeurs ont été publiées dans les références [71], [85], [24],
[159], [5], [212], [19], [151], [130], [87].
Pourquoi la conductivité thermique du silicium poreux est-elle si faible, comparée à celle du Si
massif ? Lorsqu’on rend un matériau poreux, on enlève de la matière, qui est remplacée par
de l’air, de conductivité thermique négligeable. Cela entraîne une réduction de la conductivité
thermique d’un facteur (1− Φ), où Φ est la porosité. Donc, pour du silicium poreux à 90% de
porosité, la conductivité thermique du Si poreux devrait être 10 fois plus faible que celle du Si
massif. Or, on voit sur la ﬁgure 1.5 que cela n’est pas le cas, puisque la conductivité thermique
est environ trois ordres de grandeur plus petite que celle du Si massif. Donc la simple présence
de pores ne suﬃt pas à expliquer la faible conductivité thermique du silicium poreux.
Aﬁn d’expliquer l’origine de la diminution de la conductivité thermique du silicium poreux, nous
allons nous servir d’un modèle décrivant la conductivité thermique en fonction de la porosité,
d’abord proposé par Gesele [85], et raﬃné par Lysenko [159]. Dans ce modèle, la conductivité
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thermique du Si poreux, κPSi, est donnée par :






où Φ est la porosité, κSi est la conductivité thermique du Si massif, ΛSi le libre parcours moyen
des phonons, et rCr le rayon moyen des cristallites formant le silicium poreux. On retrouve le
facteur (1− Φ) qui correspond à l’introduction de pores, mais l’équation comporte deux termes
additionnels. Le premier, en (1− Φ)2 décrit la percolation dans le matériau [85]. Le dernier
terme exprime le fait que le transport phononique est perturbé, puisque la taille des cristallites,
de l’ordre de 10 nanomètres, est inférieure au libre parcours moyen Λ dans le silicium massif,
qui est de 43 nm à température ambiante [49]. Donc, en nanostructurant des substrats de
Si massif, on peut obtenir des réductions de leur conductivité thermique supérieure à ce qu’on
devrait obtenir seulement grâce à la présence de pores.
Le silicium poreux a été utilisé comme isolant dans plusieurs dispositifs, notamment un débitmètre
[121], un bolomètre [179], un micro-réacteur biochimique [51], et un capteur biologique [213].
En général on préfère le silicium mésoporeux pour cette application, puisqu’il constitue un bon
compromis entre propriétés mécaniques et thermiques.
On peut utiliser des matériaux en couche mince comme masque lors du procédé de porosiﬁcation
[65]. De cette manière on peut déﬁnir les zones du substrat de silicium cristallin qui seront
porosiﬁées. Par ailleurs, on peut aisément fabriquer des couches d’une centaine de microns
d’épaisseur [192]. Cela veut dire qu’il est possible de créer des zones isolantes épaisses à
l’intérieur même du substrat de silicium, tout en conservant le silicium massif en dehors
des zones poreuses. De plus, le silicium cristallin est le matériau de base pour la grande majorité
des circuits intégrés et MEMS, et le Si poreux devrait donc pouvoir s’intégrer facilement dans
les procédés de fabrication.
Cependant, le silicium poreux a aussi des défauts, qui constituent des obstacles à son intégration.
1. Étant donné sa surface spéciﬁque élevée, le silicium poreux est très sensible à la
gravure chimique par certains produits, en particulier les hydroxydes comme KOH,
NaOH et TMAH [138]. Plusieurs développeurs de photorésine standard sont à base
d’hydroxyde, par exemple le développeur MF-319 peut dissoudre une couche de silicium
mésoporeux en quelques minutes (voir chapitre 6). Cela exclut donc la photolithographie
si le développeur est en contact avec le silicium poreux. De plus, la photorésine a tendance
à rentrer dans les pores, et devient très diﬃcile à enlever [138].
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2. La porosité réduit les propriétés mécaniques du silicium poreux. Selon les auteurs, le
module de Young diminue de façon quadratique [119] ou cubique [215] lorsque la porosité
augmente. Lorsqu’on sèche le silicium poreux, les forces de capillarité créées par l’éva-
poration de l’eau suﬃsent à ﬁssurer le silicium poreux ; si sa porosité est suﬃsamment
élevée [6, 18, 192].
3. La structure du silicium poreux devient instable à des températures élevées : dès 400◦C
on observe une redistribution morphologique de la couche poreuse, avec un grossissement
des pores et une réduction de la porosité [101, 286]. Cependant, la structure du silicium
poreux peut être stabilisée en l’oxydant pendant une heure sous O2 sec à 300◦C, ce qui
la rend stable jusqu’à 800◦C [101, 286].
4. À cause de sa surface spéciﬁque élevée, le silicium poreux s’oxyde plus rapidement et à de
plus faibles températures que le silicium massif et de plus, étant donné la faible taille des
structures composant le silicium poreux, il est plus facile de l’oxyder complètement. Par
exemple, une couche de silicium mésoporeux peut être complètement oxydée en 50 min à
800°C [286]. Lorsqu’une couche de silicium poreux est oxydée, elle gonﬂe fortement [215],
rendant impossible les étapes de micro-fabrication subséquentes, et devient fortement
sous contrainte. Le silicium poreux ne peut donc pas être utilisé sous atmosphère oxydante
à des températures supérieures à 400◦C sans traitement préalable.
1.1.5 Discussion
On remarque qu’il y trois structures de base pour l’intégration de matériaux d’isolation thermique :
i) l’utilisation d’un substrat à faible conductivité thermique, ii) la membrane suspendue (voir
la ﬁgure 1.6a), et iii) une couche plus ou moins épaisse déposée sur un substrat de silicium,
comme illustré à la ﬁgure 1.6b. Il existe également de nombreux matériaux d’isolation thermique,
certains d’entre eux pouvant être intégrés dans toutes ces structures.
L’utilisation d’un substrat à faible conductivité thermique est simple et assez eﬃcace du point
de vue de l’isolation thermique. Ces matériaux seront à priori du verre ou une céramique peu
conductrice. Or la majorité des procédés de micro-fabrication sont conçus pour le silicium, donc
cela limite les possibilités de fabrication, et l’intégration de circuits électroniques sur le même
substrat est exclue.
Les structures suspendues permettent d’atteindre un très bon niveau d’isolation thermique
puisque, en réduisant l’épaisseur de la membrane et la section des poutres de suspension,
et en augmentant la longueur de ces dernières, on peut obtenir une résistance thermique
élevée entre la membrane et le substrat. Cette solution est d’ailleurs utilisée dans des dispositifs
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Figure 1.6 Géométries typiquement utilisées pour l’isolation thermique, a) la mem-
brane suspendue et vue en coupe b) la couche « épaisse » déposée sur le substrat.
commerciaux, comme les bolomètres ou les capteurs de gaz. Cependant, cette solution comporte
plusieurs désavantages. Ces structures sont fragiles, et un soin important doit être apporté
lors de la fabrication, puisque chaque dispositif cassé diminue le rendement et augmente le
coût par dispositif. Citons par exemple la référence [264], où les auteurs ont fabriqué des
micro-réacteurs sur des membranes d’une épaisseur de 1 μm ! Cela est impressionnant d’un
point de vue technique, et assure évidemment une isolation thermique excellente. Par contre,
lors de leurs premiers tests de fabrication, avec de la micro-fabrication classique, le rendement
était proche de 0%, ce qui les a obligés à développer des procédés non-standards spéciﬁques à
leur application. De plus cette structure impose des contraintes au niveau de la conception, et
n’est tout simplement pas utilisable dans certains dispositifs (la microturbine par exemple).
Malgré ces désavantages, la structure suspendue est très utilisée dans plusieurs des dispositifs
que nous avons présentés. Une des raisons pour cela est probablement que l’alternative -
l’utilisation de couches plus ou moins épaisses - n’est pas vraiment au point.
D’abord, pour les matériaux présentés, sauf certains des polymères, l’épaisseur maximale du
matériau est environ 10 μm ce qui limite les performances d’isolation thermique. L’oxyde de
silicium est un bon isolant, mais il contient des contraintes élevées, qui augmentent avec
l’épaisseur. Les polymères sont une solution intéressante, ayant une très faible conductivité
thermique. Cependant certains ont une mauvaise résistance chimique, et tous sont plus ou
moins limités en température (350◦C pour les plus performants). De plus leur module de Young
est très faible. L’aérogel de silice permet certes d’atteindre des valeurs de conductivité thermique
extrêmement faibles, mais au prix d’une fragilité excluant toute application pratique. De plus la
synthèse de ce matériau est compliquée, son épaisseur limitée à quelques microns, et sa mise
en forme suite au dépôt n’est pas simple.
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Le silicium poreux a plusieurs avantages par rapport aux autres solutions d’isolation que nous
avons présentées. C’est un bon isolant, ayant une conductivité thermique légèrement inférieure
à celle du verre, et il est possible de fabriquer sans problème des couches de l’ordre 100
μm d’épaisseur. Son avantage majeur est qu’il est fabriqué à partir des mêmes substrats de
silicium qui sont utilisés pour la micro-fabrication de circuits intégrés et de MEMS. Il est donc
compatible avec les procédés de micro-fabrication standards, ce qui facilite son intégration. De
plus, par l’utilisation de masques lors de la porosiﬁcation, on peut limiter sa formation aux seuls
endroits où l’isolation est nécessaire. Un exemple d’une telle structure est donné à la ﬁgure 1.7.
Autrement dit, la porosiﬁcation permet de nanostructurer localement un substrat de silicium, et
de le transformer d’un matériau conducteur thermique en un isolant thermique.
Figure 1.7 Caisson isolant de silicium poreux à l’intérieur d’un substrat
Nous avons mentionné que dans les dispositifs micro-ﬂuidiques, le verre est apprécié pour sa
faible conductivité thermique, et le silicium pour sa conductivité élevée, ce qui permet d’assurer
une température uniforme. Avec le silicium poreux il est devient possible d’avoir ces deux
propriétés sur une même puce et avec un seul substrat, en conservant le silicium non-poreux là
où l’uniformité de température est nécessaire, et en le porosiﬁant là où il y a besoin d’isolation.
Cela facilite aussi l’intégration de l’électronique sur les parties non-poreuses, qui sera en plus
isolée des zones chauﬀées.
Il est vrai que le silicium poreux ne peut pas forcément atteindre le niveau de performances
d’une membrane mince suspendue, mais elle propose en contrepartie une plus grande souplesse
lors de la conception et la fabrication d’un dispositif. En eﬀet, elle permet d’avoir un substrat
monolithique et relativement robuste sur lequel eﬀectuer les étapes subséquentes de micro-
fabrication. De plus, sa résistance thermique peut être ajustée en changeant la porosité ou
l’épaisseur de la couche, ce qui donne un degré de liberté supplémentaire lors de la conception.
Comparé aux structures suspendues le silicium poreux permet, en première approximation, de
diviser par deux les pertes par radiation (celles qui se font par le dessous de la membrane)
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et, pour les dispositifs qui fonctionnent à pression ambiante, divise par deux les pertes par
conduction gazeuse aussi. Dans une structure suspendue, ces pertes peuvent être diminuées
en augmentant le gap avec le substrat, mais cela est également limité. De plus, le silicium
poreux pourrait même être utilisé pour augmenter l’eﬃcacité des structures suspendues, en
le fabriquant au niveau des points d’ancrage sur le substrat, puisque c’est par les poutres et
leurs points d’ancrage que se font toutes les pertes par conduction thermique. Cela permettrait
soit de diminuer encore les pertes de chaleur vers le substrat, ou de diminuer la longueur ou
augmenter la section des poutres de suspension, les rendant moins fragiles. On pourrait même
ajouter de la fonctionnalité à la couche poreuse en l’utilisant comme « getter » (ou piège à
gaz) dans les dispositifs encapsulés sous vide [178].
Ultimement, le choix du matériau dépend des besoins de chaque application, mais le silicium
poreux est un candidat intéressant. Par contre il est instable au-delà de 400◦C, n’a pas une
bonne tenue mécanique, et a une mauvaise résistance chimique à plusieurs produits, notamment
des produits communément utilisés en micro-fabrication. Ces désavantages limitent actuellement
son adoption dans des applications à grande échelle, en particulier pour des applications en
environnement exigeant.
1.2 Problématique, objectifs et approche
1.2.1 Problématique
Nous avons vu qu’il n’y a actuellement pas de solution parfaite pour l’isolation thermique :
d’un côté les structures suspendues, de l’autre les couches isolantes déposées sur un substrat,
et aussi, le silicium poreux, qui est intéressant au niveau de l’intégration, mais pas adapté à
l’utilisation en environnement exigeant.
Il y a donc un besoin pour une solution d’isolation thermique qui puisse être utilisée dans des
applications exigeantes, qui propose de bonnes performances thermiques, et qui soit facile à
intégrer dans les procédés de micro-fabrication.
1.2.2 Objectifs généraux
L’objectif de ce projet est de développer un matériau d’isolation thermique qui soit performant,
facilement intégrable dans des procédés de micro-fabrication standards, et qui propose une
grande souplesse au niveau de la conception du dispositif. De plus il doit résister aux procédés de
micro-fabrication et pouvoir fonctionner dans des environnements exigeants. Cela implique une
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bonne inertie chimique, une stabilité à haute température (sous atmosphère inerte et oxydante),
et de bonnes propriétés mécaniques.
1.2.3 Approche générale
Parmi les solutions présentées dans les pages précédentes, l’approche de transformer un semicon-
ducteur bon conducteur thermique en un isolant thermique en le nanostructurant, tel qu’illustré
avec le Si poreux, est particulièrement attrayante. En eﬀet, c’est cette solution qui propose la
plus grande compatibilité avec les procédés de microfabrication et la meilleure souplesse vis à
vis de l’intégration. Nous faisons donc le choix de poursuivre cette approche.
Ce choix étant fait, il y a deux possibilités : i) améliorer les propriétés du silicium poreux
aﬁn de le rendre plus apte à être utilisé en milieu exigeant, ou ii) développer un nouveau
matériau, en remplaçant le silicium par un autre semiconducteur. Si la résistance chimique,
tenue mécanique, et stabilité en température de ce nouveau matériau sont supérieures au
silicium à l’état non-poreux, alors on peut raisonnablement supposer qu’une fois porosiﬁé, il
devrait être plus performant que le silicium poreux. Ces deux approches ont été poursuivies
dans ce projet.
Nous allons maintenant détailler ces deux approches.
1.3 Choix de l’approche spéciﬁque
1.3.1 Amélioration du silicium poreux
La conductivité thermique du silicium poreux diminue de façon cubique lorsque la porosité
augmente [85]. Toutefois, on ne peut pas augmenter indéﬁniment la porosité, puisque cela a un
eﬀet négatif sur les propriétés mécaniques du silicium poreux [215]. En eﬀet sa dureté varie
selon (1− P )2/3 jusqu’à 75% de porosité, et diminue plus rapidement pour des porosités plus
élevées [74]. Lorsqu’on sèche le silicium poreux, les forces de capillarité causées par l’évaporation
du liquide dans les pores sont suﬃsantes pour causer la ﬁssuration de la couche de silicium
poreux [92].
S’il était possible de diminuer la conductivité thermique du silicium poreux autrement qu’en
augmentant la porosité alors, tout en gardant un même niveau de performances thermiques, on
pourrait diminuer la porosité, améliorant ainsi la tenue mécanique du matériau.
Une méthode couramment employée pour réduire la conductivité thermique du silicium poreux
est de former une couche très mince de SiO2 à la surface du silicium poreux (en l’oxydant 1h à
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300◦C). Cette technique permet de réduire la conductivité thermique du silicium poreux jusqu’à
deux fois [159, 212]. Une oxydation plus poussée n’est pas utile, puisque l’oxydation à 300◦C
correspond au minimum de la courbe de conductivité thermique en fonction de la fraction oxydée
[159, 212], et en plus, cela entraîne le gonﬂement de la couche poreuse et y crée des contraintes,
pouvant aller jusqu’à la ﬁssuration de la couche ou le voilage du substrat [16, 108]. Il serait
donc souhaitable de trouver des techniques permettant de réduire la conductivité thermique du
silicium poreux, sans augmenter sa porosité et sans l’endommager.
La conductivité thermique d’un solide cristallin peut être réduite en l’amorphisant [37]. En
eﬀet, la conductivité thermique du silicium amorphe est de 1 à 5 W.m−1.K−1 [100], contre
156 W.m−1.K−1 pour le silicium cristallin [86]. On pourrait donc l’utiliser pour réduire la
conductivité thermique du silicium poreux, mais la question est comment amorphiser le silicium
poreux ?
L’irradiation du silicium cristallin non-poreux avec des ions de faible à moyenne énergie (< 0.1
MeV par unité de masse atomique) cause des collisions entre les ions et les atomes de la cible,
ce qui engendre des déplacements atomiques dans la cible, et peut entraîner l’endommagement
voire l’amorphisation de la cible à doses d’irradiation élevées. Ce régime s’appelle le « régime
nucléaire » [191]. Toutefois, cette méthode n’est pas convenable pour la réduction de la
conductivité thermique du silicium poreux. En eﬀet il a été montré que l’irradiation au régime
nucléaire avec des ions 4He+ à 4 MeV entraîne la densiﬁcation du silicium poreux, c’est à dire
la couche est endommagée et sa porosité est diminuée (donc sa conductivité thermique devrait
augmenter à priori) [246].
Lorsque l’irradiation est faite à énergie plus élevée (> 0.1 MeV par unité de masse atomique),
les interactions ion-cible ont lieu dans le « régime électronique ». Dans ce régime les ions
transfèrent leur énergie à la cible en excitant les électrons le long de leur parcours. Selon
le matériau et le niveau d’énergie, la cible peut fondre très localement. Dans la plupart des
diélectriques covalents et certains semiconducteurs binaires, cela se matérialise par une trace
endommagée le long du parcours de l’ion [111, 277]. Dans le cas du silicium cristallin, cela a
été réalisé avec des agrégats de C60 à 30-40 MeV, qui laissent une trace amorphe le long de
leur parcours dans le silicium [40]. À part ces travaux, le silicium cristallin est réputé comme
étant insensible à l’endommagement au régime électronique, en particulier quand il est irradié
avec des espèces mono-ioniques [277]. L’irradiation du silicium poreux avec des ions lourds à
haute énergie a déjà été faite, dans le but d’améliorer son eﬃcacité de photoluminescence, mais
ces travaux ne comportaient pas d’étude sur l’eﬀet de l’irradiation sur la structure du silicium
poreux [20, 112, 234], donc l’eﬀet des interactions au régime électronique sur le silicium poreux
est encore inconnu.
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Nous proposons donc d’explorer l’irradiation avec des ions lourds à haute énergie aﬁn d’amorphiser
le silicium poreux et réduire sa conductivité thermique. Étant donné la faible dimension des
nano-structures formant le silicium poreux, de même que sa faible conductivité électrique et
thermique, nous émettons l’hypothèse que la densité d’énergie déposée par les ions sera plus
élevée et donc que le silicium poreux sera plus sensible aux interactions au régime électronique
que le silicium cristallin.
1.3.2 Développement d’un nouveau matériau
Choix du matériau
La deuxième approche est de développer un nouveau matériau. Nous avons fait le choix de
conserver l’approche de la nanostructuration de semiconducteurs par porosiﬁcation pour les
rendre isolant thermique. Nous allons donc faire le tour des candidats parmi les matériaux
semiconducteurs couramment utilisés. Le matériau choisi devra remplir deux conditions : i) être
facilement porosiﬁable, à des vitesses de gravure permettant la formation de couches épaisses
en un temps raisonnable, et ii) avoir des propriétés de tenue mécanique, thermique, et chimique
supérieures au silicium monocristallin. Nous nous limiterons également aux semiconducteurs les
plus communs. Les principaux semiconducteurs dont la porosiﬁcation a été démontrée dans la
littérature sont : Si, Ge [268], SiC, GaN [239], GaAs, InP [79, 80], GaP, ZnSe, et CdSe [140].
Au début de ce projet, la porosiﬁcation du germanium était réputée diﬃcile, en particulier pour
obtenir des couches épaisses et uniformes [268]. La problème de l’uniformité à été réglé depuis
[268], mais la vitesse de gravure reste trop lente, de l’ordre de 1 μm/h [27, 268].
Parmi les autres semiconducteurs mentionnés, le SiC et le GaN ont été étudiés comme matériaux
pour les MEMS, justement pour leurs très bonnes propriétés mécaniques et chimiques [53],
de même que le GaAs et le InP [143, 216]. Nous allons donc comparer les propriétés de ces
matériaux.
D’après ce tableau, c’est le SiC qui a les meilleures propriétés de tenue mécanique, stabilité en
température et d’inertie chimique, suivi du GaN. Lorsque ce projet a débuté, le GaN n’était
pas disponible sous forme de substrat monolithique, mais seulement déposé sur des substrats
de saphir. Dans la mesure où le saphir est un isolant électrique, cela complique fortement la
porosiﬁcation. C’est donc le SiC qui a été retenu pour ce projet. Le SiC est environ un ordre de
grandeur plus cher que le silicium. Cependant notre but est de développer un matériau plus
performant que le Si poreux. Dans ce cas, le SiC poreux sera utilisé dans des applications où le
gain de performance justiﬁe le surcoût lié au matériau.
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Tableau 1.2 Propriétés élastiques, thermiques, et chimiques du InP, GaAs, Si, SiC
et GaN.
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La conductivité thermique du SiC massif est très bonne, puisqu’elle est proche de celle du
cuivre, mais cela n’est pas un problème, puisque nous allons le porosiﬁer dans le but de le
rendre isolant. Les mécanismes de réduction de la conductivité thermique décrits par l’équation
(1.9) sont en principe possibles dans n’importe quel semiconducteur, y compris le SiC. Par
contre, la réduction de la conductivité thermique causée par la dispersion de phonons n’aura
lieu qu’à condition que les structures formant le SiC poreux soient de dimension inférieure au
libre parcours moyen des phonons dans le SiC (400 nm, d’après [296].
Le SiC est disponible sous plusieurs polytypes (voir section suivante) et aussi sous forme
mono-cristalline, et poly-cristalline, alors il reste à choisir entre ces diﬀérentes formes.
SiC mono-cristallin vs. poly-cristallin et choix du polytype
Le SiC est formé d’atomes de silicium et de carbone, arrangés de façon tétraédrique (voir ﬁgure
1.8a. Ces tétraèdres peuvent être empilés de diverses façons, donnant diﬀérentes structures
nommés polytypes. Une grande quantité de polytypes de SiC existe ; cependant, les plus
communs sont le 3C, 4H et le 6H, dont les structures sont illustrées à la ﬁgure 1.8b.
Des susbtrats mono-cristallins de SiC sont disponibles commercialement dans les polytypes 4H
et 6H. Les substrats mono-cristallins du polytype 3C n’existent pas dans le commerce, mais il
peut être déposé sous forme mono-cristalline par épitaxie, ou de façon polycristalline par CVD,
tout comme les polytypes 4H et 6H.
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Figure 1.8 Structure cristalline du SiC. a) Tétraèdre de base du SiC. b) Séquence
d’empilement cristallin pour les polytypes 3C, 4H et 6H du SiC (d’après [281]).
Lorsqu’on utilise des caissons de silicium poreux comme isolation thermique, l’épaisseur idéale est
de 50 à 100 μm [223], aﬁn d’avoir une résistance thermique suﬃsamment élevée. En supposant
que la conductivité thermique du carbure de silicium poreux soit du même ordre, il faudrait
la même épaisseur pour l’utiliser comme isolant. L’utilisation de SiC 3C déposé par épitaxie à
cette ﬁn impliquerait des dépôts longs.
Il n’existe pas de travaux sur la porosiﬁcation du SiC polycristallin, mais la porosiﬁcation de
couches de silicium poly-cristallin mène à des couches poreuses non-uniformes. En eﬀet, la
porosiﬁcation a lieu de façon préférentielle le long des joints de grains, résultant en la formation
de macropores se propageant plus rapidement [8, 94, 96, 135], qui peuvent dans certains cas
fragiliser la surface [96].
Il apparaît donc préférable de s’orienter vers des substrats mono-cristallins 4H ou 6H. D’après
les travaux de Shishkin et al. [239], les mêmes morphologies peuvent être obtenues sur les deux
polytypes. Nous utiliserons donc des substrats de SiC monocristallin de polytype 4H et 6H.
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1.4 État des connaissances sur la fabrication et les
propriétés du carbure de silicium poreux
Le carbure de silicium poreux a été fabriqué pour la première fois par Shor et al. [242] sur du SiC
6H dopé n, et quelques mois plus tard par Takazawa et al. sur du SiC 3C [258]. Depuis, il y a
eu de nombreuses études sur la gravure électrochimique du SiC, soit dans le but de le porosiﬁer,
soit de l’électropolir. Certaines de ses propriétés ont été caractérisées, et quelques applications
sont apparues pour ce matériau. Parmi les applications, mentionnons la photoluminescence
[168], sa faible conductivité électrique [136] qui a été utilisée pour améliorer les performances
d’inductances RF planaires [83], la fabrication d’émetteurs par eﬀet de champ [122], comme
membrane pour des applications biomédicales [222], comme capteur de gaz [55, 56], et comme
substrat pour l’épitaxie de couches de bonne qualité de SiC [184, 254] et GaN [287].
Nous allons passer en revue les principaux travaux sur la fabrication du carbure de silicium
poreux, de même que l’état des connaissances sur ses propriétés pertinentes. La référence [239]
présente les principales morpholgies de carbure de silicium poreux qui ont été obtenues par
cette équipe, et leur donne un nom. Pour le moment nous utiliserons ces noms pour décrire les
morphologies. Celles-ci sont présentées à la ﬁgure 1.9.
Figure 1.9 Les morphologies poreuses sur la face Si du SiC type-n, telles que déﬁnies
par Shishkin et al. [239] : a) triangulaire, b) chevron, c) dendritique, et d) sinueux.
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1.4.1 Porosiﬁcation ou électropolissage du carbure de silicium
Seuls les polytypes 4H et 6H existent sous forme de substrats mono-cristallins. Nous verrons par
la suite que le 4H et le 6H se comportent de façon similaire lors de la gravure électrochimique.
Dans les polytypes 4H/6H, la famille de plans cristallographiques {0001} est dite polaire, c’est à
dire que la face (0001) est terminée par des atomes de silicium et la face (0001¯) par du carbone
[240]. Donc pour des substrats orientés selon les plans {0001}, une des faces est terminée par
des atomes de silicium et l’autre par du carbone (voir ﬁgure 1.8b). Nous verrons que cela peut
avoir un eﬀet important sur la gravure, de même que le dopage (type p ou n). Par contre la
gravure se comporte de façon similaire sur les polytypes 4H et 6H, aussi bien pour le dopage de
type-n [239] que type-p [129].
6H/4H dopage type-n
Le tableau 1.3 résume les paramètres importants des principaux travaux concernant la gravure
du SiC de type-n.
Shor et al. mettent en évidence l’existence d’une couche poreuse sur SiC suite à la gravure
électrochimique [242], et leurs images TEM (microscope électronique à transmission)¸montrent
des pores qui se propagent latéralement avec une inﬂuence de la structure cristalline. Suite à
cela Konstantinov et al. ont montré que le SiC peut être porosiﬁé sous éclairage UV et
dans le noir, mais les morphologies résultantes sont diﬀérentes. Ils ne disent pas non plus sur
quelle face ils ont travaillé [136].
Zangooie et al. ont publié une série de papiers, et ont été les premiers à publier des images
MEB de bonne qualité du carbure de silicium poreux [288–290]. À travers leurs trois articles, ils
ont étudié plusieurs conditions de dopage, polytype, et courant, mais ils obtiennent le même
type de morphologie : en surface ils obtiennent des couches peu poreuses, semblables à la
morphologie « chevron », et qui évoluent avec la profondeur en devenant plus poreux
et moins inﬂuencé par la structure cristalline, et qui tend vers la structure dite « dendritique ».
Ils ont également observé le dessus de la couche au MEB et ont observé qu’en dessous de la
couche peu poreuse en surface, il y avait des pores en forme de « rosette », se propageant
latéralement et de façon isotrope (dans le plan d’observation).
Les travaux de Mynbaeva et al. montrent l’existence de deux morphologies, la « microporeuse »
dominante à faible courant, et la « macroporeuse » dominante à courant élevé [182, 185], et
entre les deux extrêmes les deux morphologies peuvent coexister dans une même couche poreuse.
L’explication proposée par les auteurs est que les macropores sont formés par coalescence lors
de la gravure, au front entre la zone poreuse et le substrat, et ensuite diﬀusent jusqu’à la surface
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Tableau 1.3 Résumé des principaux paramètres de gravure dans la littérature sur
l’anodisation du SiC type-n. « éth » = éthanol. Les concentrations des électrolytes
sont écrites telles que dans l’article, donc toute imprécision vient de l’article original.
Auteurs
principaux









6H Cree Si Nd : 3×1018 10-30 HF 2.5% UV
Konstantinov
[136]
6H ? Nd : 1-3×1018 2-5 2.5M NH4F UV et noir
Zangooie
[289]





6H Cree Si Nd : 4.3×1018 25-100 Mélange HF-eau-éth UV
Zangooie
[288]





6H ? ρ : 0.05-0.1 1-120 HF 3%vol UV et noir
Shishkin
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4H Cree Si, C,
(11¯00),
(12¯10)
Nd : 5-7×1018 1-5 HF 5% + éth (1:1)m UV
Wang [275] 6H ? 10×1018 60 HF-eau (1:3)vol Sans
Tanaka [259] 6H Si
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pour former des couches entièrement macroporeuses [185]. Cependant les auteurs travaillent
à courant continu (et non pulsé), alors leurs observations pourraient être interprétées dans le
cadre de l’appauvrissement de l’électrolyte généralement constaté dans la porosiﬁcation du
silicium [21, 262]. Les auteurs ont fait des essais de porosiﬁcation sous éclairage UV et dans le
noir, et constatent que cela n’aﬀecte pas les morphologies résultantes [185].
Shishkin a mené une étude approfondie sur un régime de porosiﬁcation à faible courant [238].
Ce régime mène à une morphologie avec des pores triangulaires, qui est très intéressante pour
l’étude des mécanismes de porosiﬁcation, mais qui a peu d’utilité pratique car les vitesses
de gravure sont faibles. Notons qu’ici encore, une couche peu poreuse en surface est
observée, et la lumière UV est nécessaire pour mener à bien la gravure.
Ke et al. ont testé de nombreux paramètres [124–126, 128] (trop nombreux pour être résumés
dans le tableau 1.3), dans le but d’obtenir des morphologies colonnaires uniformes et épaisses.
Ils observent deux morphologies distinctes. Une première nano-colonnaire, qui s’obtient sur la
face C et également sur la famille de plans {112¯0}, mais pas sur la face Si. Ils ont ainsi pu
obtenir des couches formées de pores nano-colonnaires sur 200 μm, mais toujours avec une
couche non-uniforme sur les premiers μm en partant de la surface. À plus fort voltage (80V) ils
obtiennent des pores plus larges, sous forme macrocolonnaire. Celle-ci peut être obtenue aussi
bien sur la face C que Si.
Ke et al. ont également publié une étude consacrée aux liens entre l’état de surface du SiC [127].
Sur la face Si ils ont fait des tests de gravure sans illumination. Sur l’échantillon avec le meilleur
état de surface, la nucléation des pores en surface était non-uniforme, ce qui a mené à des
couches non-continues. Au contraire, pour le SiC où il restait de nombreuses traces du polissage,
la nucléation était plus uniforme, puisque les pores se forment de façon préférentielle
au niveau des défauts de polissage, ce qui a également été constaté par d’autres auteurs
[240]. Cela signiﬁe qu’il y a une bonne uniformité latérale, mais les auteurs ne donnent aucune
information sur l’uniformité en profondeur. Sur la face C, sous éclairage, ils montrent que la
morphologie change brusquement, d’une morphologie nanocolonnaire vers une morphologie
macroporeuse, et que plus l’état de surface est bon, plus le changement se fait tôt.
Les travaux de Wang et al. sont intéressants principalement parce qu’ils font la porosiﬁcation
sans éclairage UV, mais leurs images MEB ne permettent pas d’identiﬁer une quelconque
morphologie [275].
Tanaka et Omiya [207, 259] ont cherché à developper une technique permettant d’enlever la
couche peu-poreuse en surface, soit en coupant l’illumination UV à la ﬁn de la gravure
[259], soit un utilisant un pulse à courant élevé [207]. Dans les deux cas, le dégagement gazeux
29
plus élevé cause un gonﬂement de la surface qui se décolle. Cette technique n’est pas vraiment
eﬃcace puisque 40 à 100 μm de la couche poreuse est décollée par cette technique [207].
Naderi et al. gravent le SiC avec un électrolyte composé de HF, éthylène glycol, et péroxide,
et obtiennent des morphologies semblables à celles de Zangooie et al. [288–290]. Aussi, ils
travaillent en gravure pulsée, mais avec une période très courte de 18 ms.
Wang et al. ont eﬀectué de nombreux essais de gravure, mais les paramètres de gravure ne sont
pas toujours très clairs dans leur article. Toutefois, ils conﬁrment des morpohlogies constatées
dans d’autres papiers [129, 289].
Finalement Gautier et al. ont publié deux études sur la porosiﬁcation du SiC [82, 84]. Dans la
première ils étudient les faces Si et C, et constatent dans les deux cas que la porosité
en surface est faible, et évolue avec la profondeur. De plus, ils eﬀectuent la gravure
sous éclairage ambiant. Dans leur deuxième papier, ils mènent une étude plus systématique
sur la face Si. Ils ont étudié l’eﬀet de diﬀérents additifs dans l’électrolyte, et concluent que
l’acide acétique, suivi du Triton, sont ceux qui favorisent le plus l’uniformité de leurs couches.
L’éthanol, qui est communément utilisé comme additif pour la porosiﬁcation, n’a pas été testé
par cette équipe. Ils comparent aussi la gravure pulsée et continue. La gravure continue mène à
un front de gravure non-uniforme, ce qui est résolu par la gravure pulsée. Avec ces conditions
optimisées, ils obtiennent une morphologie dont la forme n’évolue pas avec la profondeur, mais
la porosité augmente légèrement. La porosité obtenue ainsi est faible, et ils atteignent des
épaisseurs de 13 μm.
En résumé, de nombreuses morphologies ont été obtenues sur les deux faces. Aucun article ne
présente des couches qui soient à la fois uniformes en profondeur, et épaisses (dépassant les 20
μm). De plus, la majorité des articles constate la présence d’une couche en surface ﬁne, mais
très peu poreuse. La face Si, étant plus résistante à la gravure, favorise la gravure latérale, ce
qui conduit à des morphologies plus ramiﬁées, alors que sur la face C on observe des formes plus
colonnaires. De plus, la vitesse de gravure est plus élevée sur la face C [84, 238]. On remarque
également que la nécessité de l’éclairage n’est pas certaine, puisque certains auteurs l’utilisent,
et d’autres non.
6H/4H dopage type-p
Le SiC de type-p a été moins étudié, ce qui est probablement dû en partie à sa moins bonne
disponibilité commerciale et son prix très élevé. D’ailleurs au début de ce projet, les principaux
fabricants de substrats de SiC (Cree, SiCrystal, Tankeblue) n’en vendaient pas. Le tableau
1.4 résume les paramètres importants des principaux travaux concernant la gravure du SiC de
type-p.
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Tableau 1.4 Résumé des principaux paramètres de gravure dans la littérature sur
l’anodisation du SiC type-p. « éth » = éthanol. Les concentrations des électrolytes
sont écrites telles que dans l’article, donc toute imprécision vient de l’article original.
Auteurs
principaux







6H Cree ? 2-5×1018 5-150 HF aqueux dilué
MacMillan,
Kurtz [163]
6H Cree C 2×1018 5-30 HF aqueux dilué












HF 10% + éth (2:1)m
1-20% HF *











0.5-5%m HF + 5%m éth.
1%m, >5%m*
* Les conditions ne sont pas claires pour ces tests.
Le premier article sur la porosiﬁcation du SiC type-p a été publié par Shor et al. [241]. Leurs
images MEB sont de faible qualité, mais ils distinguent une structure spongieuse, sans ordre
apparent, avec une taille de nanostructure moyenne de 6 nm. Ils ne précisent pas sur quelle face
ils ont travaillé, mais des travaux ultérieurs de la même équipe dans des conditions semblables
ont été réalisés en travaillant sur la face C [163]. D’ailleurs dans ces travaux les auteurs
obtiennent des couches de 128 μm d’épaisseur pour 74% de porosité, mais ils ne donnent pas
d’images de leur structure et ne commentent pas leur uniformité.
Zangooie ont également fait quelques tests sur le SiC de type-p [289]. Il est intéressant de voir
qu’ils obtiennent des structures très typiques de la face Si du SiC type-n, y compris la couche
faiblement poreuse en surface. Tout comme sur type-p, leurs couches présentent une évolution
de structure avec la profondeur, et ne dépasse pas 22 μm.
Une étude assez approfondie de la gravure électrochimique a été faite par Shishkin et al. [240].
Sur la face silicium, ils ont testé une large gamme de concentrations (1-20% HF) et ont constaté
que dans cette plage il n’y avait pas de porosiﬁcation, mais de l’électropolissage. Sur la face C
ils observent deux morphologies poreuses diﬀérentes (« branches » et « ﬁlament »). La taille
des nanostructures diminue lorsque la densité de courant augmente, et varie entre 40 nm et
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quelques nm. Ils ont également mesuré la vitesse de gravure et la porosité en fonction de la
densité de courant, entre 0.5 et 60 mA/cm2. Ils atteignent ainsi des porosités de 95%, mais
l’épaisseur des couches poreuses est entre 1 et 5 μm. Ce qui est intéressant pour la face C
type-p est que, contrairement à la face Si de type-n, il n’y a pas de couche à faible porosité en
surface, et seules les traces de polissage sont résistantes à la gravure.
Le fait que la face Si soit propice à l’électropolissage a été exploité par Chang [46] pour le
micro-usinage du SiC. Ils arrivent ainsi à graver des cavités de 200 μm de profondeur en quelques
heures avec un état de surface acceptable.
Ke et al. ont mené une étude en variant de nombreux paramètres dans le but d’optimiser
l’électropolissage sur la face Si [129]. Cela leur a permis d’identiﬁer des paramètres permettant
de graver 20 μm en 30 minutes, avec une rugosité de 1.9 nm RMS. Ils ont aussi identiﬁé une
plage de paramètres (notamment une concentration en HF plus élevée) permettant de porosiﬁer
la face Si. Ils ont également optimisé l’électropolissage sur la face C ; le ﬁni est moins bon (6.8
nm RMS), mais les vitesses de gravure comparables. Au ﬁnal ils aboutissent à des cartes de
procédé qui identiﬁent les zones de porosiﬁcation et d’électropolissage en fonction de la densité
de courant et la concentration en HF.
En résumé, pour le SiC de type-p, la face Si est plus propice à l’électropolissage, et la face C à
la porosiﬁcation, même si des pores peuvent être obtenus sur la face Si également. La face C
donne lieu à des structures très ﬁnes et poreuses, comparables au silicium mésoporeux. Sur la
face Si, il y a moins de données sur les morphologies possibles [129, 289], mais un article montre
des structures très similaires à celles qui peuvent être obtenues sur la face Si du SiC dopé n.
L’éclairage UV n’est pas utilisé ici, puisque les trous sont le porteur majoritaire (voir section
suivante pour plus d’explications). L’uniformité des structures obtenues n’est pas commentée,
mais la porosiﬁcation se fait dès la surface sur la face C. Finalement, l’eﬀet des paramètres de
fabrication a été bien décrit, en particulier sur la face C [129, 240].
Autres polytypes
La deuxième annonce de la porosiﬁcation du SiC a été faite sur des couches épitaxiées de SiC
3C [258], et Shishkin et al. ont mis en évidence deux morphologies sur ce polytype [239]. Une
étude a également été faite sur le polytype 15R [275]. À part ces travaux, l’immense majorité a
été eﬀectuée sur les substrats 4H/6H.
Conclusion
Le SiC de type-p semble plus facile à porosiﬁer, puisque les couches sont poreuses dès la
surface. Aussi, sa porosiﬁcation est mieux décrite dans la littérature. Malheureusement, il est
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aussi moins disponible commercialement, ce qui nous a imposé le choix du SiC de type-n. La
majorité des travaux concernant la porosiﬁcation du SiC a été faite sur ce dernier. Cependant,
il n’y a quasiment pas eu d’études systématiques, et certaines publications ne décrivent pas
suﬃsamment les paramètres utilisés pour reproduire leurs résultats. De plus les diﬀérentes
publications ne sont pas toutes en accord, notamment quant à la nécessité d’utiliser de l’éclairage
UV pendant la gravure. De plus, les couches poreuses formées sur le SiC de type-n ont l’air
d’être moins uniformes et la plupart des auteurs sont d’accord sur la présence d’une couche
très peu poreuse en surface du carbure de silicium poreux. L’absence de couches uniformes est
un obstacle à la caractérisation des propriétés du carbure de silicium poreux, et une couche à
faible porosité en surface pourrait constituer un court-circuit thermique.
Donc actuellement, la fabrication du carbure de silicium poreux n’est pas suﬃsamment décrite,
et l’eﬀet des paramètres de porosiﬁcation n’est pas assez connu pour permettre la fabrication
reproductible de couches uniformes et épaisses.
1.4.2 Structure cristalline du carbure de silicium poreux
Quelques études TEM à haute résolution ont été faites sur les pores latéraux se formant à la
surface d’échantillons de SiC dopés-n porosiﬁés sur la face Si [62, 253, 289]. Ils observent que
le pourtour du pore est amorphe. Cette phase amorphe serait plus riche en carbone [253].
1.4.3 Études électrochimiques des mécanismes de gravure
La réaction de gravure qui a été proposée pour la gravure électrochimique du SiC est [141, 244] :
SiC + 4H2O+ 8h
+ −−→ SiO2 + CO2 ↑ + 8H+ (1.10)
SiC + 2H2O+ 4h
+ −−→ SiO + CO ↑ + 4H+ (1.11)
où h+ représente les trous d’électrons. Cette réaction signiﬁe que le SiC est oxydé électrochimi-
quement, ensuite l’oxyde de silicium résultant est gravé par l’acide ﬂuorhydrique, ce qui donne
les réactions globales [271] :
SiC + H2O+ 6HF + 6h
+ −−→ SiF2−6 + CO ↑ + 8H+ (1.12)
SiC + 2H2O+ 6HF + 8h
+ −−→ SiF2−6 + CO2 ↑ + 10H+ (1.13)
On remarque que ces deux dernières réactions ont respectivement des valences (le nombre de
charges électriques échangées pendant la réaction) de 6 et 8. Des mesures pendant la gravure
33
de porosiﬁcation ont donné des valences de 6.9 [243] et 7 [238], ce qui suggère que les deux
réactions se déroulent en parallèle.
Les réactions chimiques présentées ci-dessus impliquent des échanges de charge électrique, en
l’occurence des trous d’électrons. Dans un semiconducteur dopé p, les trous sont les porteurs
électriques majoritaires, alors que dans un semiconducteur dopé n, ils sont minoritaires, et ce
sont les électrons les porteurs majoritaires. Donc dans le SiC dopé n, il faut créer des trous
pour que la réaction puisse se dérouler. Pour cela il y a plusieurs méthodes. La première est
d’éclairer le SiC, ce qui crée des paires électron-trou. Pour le SiC 4H et 6H, l’énergie du gap
est de, respectivement, 3.23 eV et 3 eV, soit 384 nm et 413 nm. Pour être absorbée par le SiC,
l’illumination doit avoir une énergie supérieure au gap, c’est à dire être dans l’UV. D’ailleurs,
comme l’illustre la ﬁgure 1.10a, des mesures I-V et des voltamogrammes cycliques1 sur le SiC
de type-n montrent bien qu’en l’absence d’illumination le courant est nul [186, 227, 271]2.
Des courbes I-V comparant l’éclairage UV et la lumière ambiante montrent un faible courant
sous éclairage ambiant [243]. Cependant, dans la littérature sur la gravure électrochimique du
silicium, il est connu que le silicium type-n fortement dopé peut être porosiﬁé sans illumination.
Dans ce cas, les trous peuvent être créés par eﬀet tunnel [114, 280] ou par claquage [149]. Par
contre ce deuxième mécanisme implique de travailler à plus forte tension. C’est pour cela que
dans le cas du SiC type-n, certains auteurs ont pu le porosiﬁer dans le noir.
Une étude a comparé les courbes I-V des polytype 4H et 6H dopés-n. Dans cette étude, un
cristal de SiC a été fabriqué de sorte à contenir une partie 4H et une 6H, ce qui veut dire que
les deux polytypes devraient avoir des propriétés identiques (dopage, défauts etc) [227]. Les
courbes I-V ont été faites sur chaque polytype séparément : la pente des deux polytypes est
la même, mais on obtient un courant à plus faible potentiel pour le 4H (voir ﬁgure 1.10b).
Ensuite les auteurs ont porosiﬁé une zone comportant les deux polytypes, et seule la zone 4H a
été porosiﬁée. Le fait que les courbes aient la même pente conﬁrme l’observation que le 4H
et le 6H permettent d’obtenir des morphologies similaires [129, 239], mais le décalage entre
les courbes implique que les paramètres pour une morphologie donnée peuvent changer d’un
polytype à un autre.
1Technique électrochimique où on eﬀectue une mesure I-V à tension croissante et décroissante aussitôt
après.
2Pour les références [271], [227], et [186], le dopage ou la résistivité sont respectivement 0.01-0.07 Ω.cm,
7×1017 cm−3, et 0.06-0.1 Ω.cm
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Figure 1.10 a) Voltammogramme cyclique pour du SiC 6H type-n dans un électrolyte
à base de HF, avec et sans illumination UV, d’après [186]. b) Courbes I-V comparées
des polytypes 4H et 6H du SiC dopé-n, d’après [227].
1.4.4 Propriétés du carbure de silicium poreux
Nous nous intéresserons ici au propriétés pertinentes pour l’utilisation du carbure de silicium
poreux comme isolant thermique dans les MEMS. La première est évidemment la conductivité
thermique. Ensuite, au-delà de ses performances comme isolant thermique, le SiC poreux doit
résister aux procédés de microfabrication et aux conditions de fonctionnement auxquels il sera
exposé. Résister aux procédés de microfabrication implique une bonne inertie chimique, puisque
la microfabrication emploie de nombreux produits chimiques corrosifs pour la photolithographie
et la gravure humide. Cela implique également une bonne tenue en température pour survivre
aux divers traitements thermiques qui peuvent être utilisés, comme les recuits, l’oxydation, ou
les dépôts CVD. Les besoins lors du fonctionnement dépendent de l’application, mais pour bien
déﬁnir les limites d’utilisation du carbure de silicium poreux, la résistance chimique et la stabilité
à haute température sont de nouveau pertinentes, ainsi que les propriétés mécaniques.
Comportement à haute température
Grâce aux travaux sur l’utilisation du carbure de silicium poreux comme substrat pour l’épitaxie,
il est connu que les températures supérieures à 1600◦C causent une réorganisation de la
structure du carbure de silicium poreux, avec une coalescence et un grossissement des pores
[184, 217, 233]. Suite à cela, il y a eu quelques études sur l’eﬀet des recuits à température
élevée sous diﬀérentes atmosphères sur le carbure de silicium poreux.
Des recuits entre 900 et 1700◦C sous argon pendant 30 min, sur du carbure de silicium poreux
faiblement poreux, montrent une réorganisation de la structure à partir de 1500◦C qui devient
plus prononcée à 1700◦C [14]. Ces résultats sont illustrés à la ﬁgure 1.11.
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Des recuits ont été faits entre 900 et 1700◦C, sous argon et sous vide, sur du carbure de
silicium poreux nano-poreux et micro-poreux [183]. Ces travaux ont également montré une
réorganisation de la structure à partir de 1500◦C, similaire à celle illustrée à la ﬁgure 1.11.
Avant les recuits, les échantillons étaient composés de silicium et carbone, dans une proportion
de (1:1), mais suite aux recuits, la couche est graphitisée en surface (c’est à dire qu’elle est
formée seulement de carbone). De plus, la stabilité du carbure de silicium poreux est moins
bonne sous vide que sous azote, et la morphologie nanoporeuse (avec des pores de plus faible
dimension) est plus stable que la micro-poreuse.
Des recuits sous hydrogène à 1600◦C pendant 1 minute entraînent aussi une coalescence des
pores [229], similaire à celle montrée à la ﬁgure 1.11.
Dans d’autres travaux, des recuits sous vide ont montré une graphitisation du carbure de silicium
poreux qui commence à 700◦C, et qui devient plus prononcée lorsque la température augmente
[245]. Cette transformation a été caractérisée seulement par des mesures optiques, mais les
auteurs pensent qu’il y a également une réorganisation de la structure à 1500◦C. Ces travaux
sont diﬀérents de ceux de Mynbaeva et al. mentionnés précédemment [183], puisqu’ils observent
la graphitisation seulement à partir de 1500◦C. Ces derniers spéculent que cela est dû au fait
qu’ils n’utilisent pas d’éthanol lors de la porosiﬁcation [183].
Il y a eu quelques études sur l’eﬀet de recuits sur la chimie de surface du carbure de silicium
poreux. La première [237] a montré qu’un recuit sous air à 600◦C oxyde le carbure de silicium
poreux à la surface des nanostructures le composant, mais que leur cœur reste du SiC. Cette
oxydation s’accompagne d’un changement de couleur, puisque l’échantillon est passé du jaune-
brun au blanc. Sous argon, il y a une légère graphitisation à 600◦C qui devient plus prononcée à
1000◦C, et à 1800◦C il y a un eﬀondrement de la structure. Un recuit sous N2 à 600 et 800
◦C
entraîne également une graphitisation de la surface. La graphitisation se manifeste également
par un changement de couleur de la zone poreuse qui devient noire. Ces résultats sont conﬁrmés
par Alekseev et al. [2], qui identiﬁent plus précisément les espèces présentes en surface par une
étude FTIR (Fourier-transform infrared spectroscopy, ou spectroscopie infra-rouge à transformée
de Fourier). Toutefois, dans ces deux articles, les échantillons de carbure de silicium poreux
étaient fabriqués à courant élevé et avec une forte concentration d’acide ﬂuorhydrique. Comme
nous verrons au chapitre 4, cela a tendance à former des couches peu uniformes. Il est donc
possible qu’elles soient moins stables.
Ici il faut distinguer la réorganisation de toute la structure poreuse, et une simple modiﬁcation
de la chimie de surface. Cette dernière n’est pas à priori gênante pour les applications que nous
visons, et est même attendue étant donné la surface spéciﬁque élevée du carbure de silicium
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Figure 1.11 Couche de SiC poreux a) avant, et b) après un recuit à 1700◦C sous
argon, d’après [14].
poreux. La réorganisation de la structure n’est pas souhaitable par contre, puisque cela entraîne
une diminution de la porosité. Tous les travaux sauf un s’accordent sur des changements de
structure à partir de 1500◦C. Shuman et al. [245] ont constaté un changement marqué à des
températures plus faibles (700◦C) qui n’aﬀectaient pas seulement la surface du carbure de
silicium poreux. Il est envisageable que le comportement en température soit aﬀecté par la
morphologie et les conditions de fabrication. Il faudra donc vériﬁer la tenue en température sur
nos échantillons de carbure de silicium poreux.
Conductivité thermique
La conductivité thermique du SiC massif est élevée, avec 360, 370, et 490 W.m−1.K−1 pour,
respectivement, les polytypes 3C, 4H et 6H [110]. Par contre la conductivité thermique du
carbure de silicium poreux est inconnue. En eﬀet, à la connaissance de l’auteur, il n’y a aucun
travail publié à ce sujet.
Cependant, il y a un intérêt croissant pour les nanoﬁls de SiC dans la littérature, à cause
de leur potentiel comme matériau thermoélectrique [292]. La mesure expérimentale de la
conductivité thermique de ces nanoﬁls est diﬃcile, mais il y a eu quelques publications à ce
sujet [45, 147, 257]. Ces travaux ont mesuré une conductivité thermique de 82 W.m−1.K−1
[147] et >100 W.m−1.K−1 [257] pour des diamètres de 60 nm et 140 nm respectivement. Pour
compenser le manque de données expérimentales, il y a eu de nombreux travaux qui simulent la
conductivité thermique des nanoﬁls de SiC [48, 160, 210, 261, 296]. Tous ces papiers s’accordent
sur le fait que la conductivité thermique des nanoﬁls diminue avec leur diamètre, jusqu’à des
valeurs de 3 à 6 W.m−1.K−1 pour des diamètres de nanoﬁl entre 2 et 5 nm [210, 261].
37
Propriétés mécaniques
Il n’y a eu aucune étude des propriétés mécaniques du carbure de silicium poreux publiée à la
connaissance de l’auteur.
Tenue chimique
À la connaissance de l’auteur, il n’existe pas d’étude dans la littérature dédiée à la résistance
chimique du carbure de silicium poreux. Naderi et al. [186] ont fait des mesures gravimétriques
sur le carbure de silicium poreux, et disent qu’ils ont enlevé la couche poreuse avec du KOH.
Toutefois, ils ne donnent aucun détail supplémentaire (concentration, température, vitesse de
gravure), et ils citent seulement une référence qui étudie la dissolution électrochimique du SiC
dans le KOH [270]. Un capteur d’ammoniac a été fabriqué avec une couche de SiC polycristallin
poreux [56]. Les auteurs font l’hypothèse que le carbure de silicium poreux devrait avoir une
bonne résistance chimique, comme le matériau massif, et le capteur fonctionne. Par contre
ils ne cherchent pas à détecter une éventuelle réaction chimique entre l’ammoniac et le SiC
poreux. Une façon de graver le carbure de silicium poreux est de d’abord l’oxyder complètement
et ensuite le graver dans de l’acide ﬂuorhydrique, ce qui conduit à sa dissolution complète. Cela
a été proposé par Shor et al. comme technique de microusinage du SiC massif [243].
1.4.5 Masquage
Une technique essentielle pour l’intégration du carbure de silicium poreux dans un dispositif est
le masquage, qui permet de délimiter les zones qui seront porosiﬁées. Plusieurs matériaux de
masquage ont été utilisés pour la porosiﬁcation du silicium [192], mais comportent en général
quelques désavantages (mauvaise adhérence au silicium, masque sous contraintes, diﬃcile à
enlever). Ces masques n’ont pas été testés pour la fabrication de carbure de silicium poreux, mais
des masques chrome/or [243] et SiO2/polysilicium [46] ont été utilisés pour l’électropolissage
du SiC. Les masques développés pour le silicium poreux devraient en principe être utilisables
pour la porosiﬁcation du SiC. Il faudra donc sélectionner une des techniques existantes dans la
littérature et la tester pour la porosiﬁcation localisée du SiC.
1.4.6 Conclusion
En conclusion, les connaissances sur la fabrication du carbure de silicium poreux (avec des
substrats de type-n) sont incomplètes et actuellement insuﬃsantes. La résistance chimique,
les propriétés mécaniques et la conductivité thermique du carbure de silicium poreux n’ont
jamais été caractérisées à ce jour. La tenue en température a été partiellement étudiée, mais il
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n’y a pas de consensus dans la littérature, et cela devra être vériﬁé pour nos échantillons. Le
masquage devra également être validé.
1.5 Objectifs spéciﬁques
Pour atteindre l’objectif global de ce projet, nous avons donc choisi deux approches diﬀérentes.
Nous allons maintenant détailler les objectifs spéciﬁques pour chacune de ces approches :
Amélioration du Si poreux
L’objectif de cette partie est de caractériser l’eﬀet de l’irradiation sur l’amorphisation du silicium
poreux, et évaluer l’eﬀet sur sa conductivité thermique.
Développement d’un nouveau matériau
Ici l’objectif principal est de démontrer que le carbure de silicium poreux peut être utilisé comme
isolant thermique dans les MEMS, y compris ceux utilisés en environnement exigeant. Cela
mène aux sous-objectifs suivants.
- Développer un procédé de porosiﬁcation contrôlé, de façon à pouvoir fabriquer des couches
de SiC poreux épaisses et uniformes.
- Mesurer la conductivité thermique du carbure de silicium poreux aﬁn de démontrer qu’elle
peut être réduite en nanostructurant le SiC par porosiﬁcation.
- Démontrer que le carbure de silicium poreux est compatible avec les procédés de microfa-
brication et qu’il peut être utilisé en environnement exigeant.
- Caractériser la tenue chimique du SiC poreux dans une sélection de produits cou-
ramment utilisés en microfabrication.
- Mesurer jusqu’à quelle température la structure du SiC poreux reste stable, sous
oxydante et inerte.
- Évaluer les propriétés mécaniques du SiC poreux.
- Implémenter une technique de masquage pour la porosiﬁcation localisée du SiC poreux,
parmi les techniques existantes dans la littérature.
1.6 Contributions originales
Les travaux de cette thèse se répartissent selon deux axes : l’amélioration du silicium poreux et
le développement d’un nouveau matériau pour l’isolation thermique dans les MEMS, le carbure
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de silicium poreux. Dans le premier axe, nous avons développé une technique permettant de
réduire la conductivité thermique du silicium poreux. Cela permet de réduire sa porosité tout
en gardant un niveau d’isolation thermique constant, réduisant ainsi les problèmes mécaniques
causés par la porosité élevée. Quant au carbure de silicium poreux, nous avons développé le
contrôle de son procédé de fabrication, ce qui permettra de l’intégrer de façon reproductible
dans des dispositifs. Nous avons également caractérisé ce matériau, ce qui permet de mettre en
évidence son potentiel comme matériau d’isolation thermique pour les MEMS.
Les principales contributions originales spéciﬁques de cette thèse sont les suivantes :
- Réduction de la conductivité thermique et amorphisation du silicium poreux de façon
contrôlée en l’irradiant avec des ions lourds
- Amorphisation au régime électronique du silicium poreux avec des espèces mono-ioniques
- Fabrication de couches épaisses (100 μm) et uniformes de carbure de silicium poreux
- Étude plus détaillée de l’eﬀet des paramètres de fabrication sur la morphologie du carbure
de silicium poreux que ce qui est actuellement disponible dans la littérature
- Mesure de la conductivité thermique du carbure de silicium poreux
- Démonstration de la compatibilité du carbure de silicium poreux avec les procédés
courants de microfabrication, par son inertie chimique du carbure de silicium poreux dans
de nombreux produits couramment utilisés en micro-fabrication et sa stabilité jusqu’à au
moins 1000◦C, selon la morphologie
- Développement d’une technique de porosiﬁcation localisée, utilisant un matériau à base
de polymère ﬂuoré et une technique de dépôt plus simple et rapide que celles actuellement
présentées dans la littérature
1.7 Plan du document
Les résultats sont répartis en quatre chapitres. Le chapitre 3 présente les travaux d’irradiation
ionique du silicium poreux, dans le but de réduire sa conductivité thermique. Le chapitre
4 montre les résultats concernant la fabrication du carbure de silicium poreux. Les résultats
des mesures de la conductivité thermique du carbure de silicium poreux sont donnés dans le
chapitre 5. Finalement, le chapitre 6 contient l’étude de la capacité du carbure de silicium
poreux à être intégré dans les procédés de microfabrication et les dispositifs.
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Chaque chapitre concerne des travaux assez diﬀérents, et par conséquence ils ont chacun leurs
propres méthodes expérimentales. Celles-ci sont donc présentées au début du chapitre concerné
aﬁn de faciliter la lecture. Le chapitre 2 détaille les méthodes de fabrication et caractérisation
des semiconducteurs poreux, communes aux quatre chapitres de résultats.
Pour terminer, le chapitre 7 contient les conclusions de ce manuscrit, de même que les








2.1 Fabrication de semiconducteurs poreux
2.1.1 Généralités sur la porosiﬁcation du silicium et du carbure de
silicium
La réaction chimique décrivant la porosiﬁcation du silicium est [230] :
Si + 6F− + 2H+ + 2h+ −−→ SiF2−6 +H2 ↑ (2.1)
Autrement dit, pour porosiﬁer le silicium, on a besoin d’acide ﬂuorhydrique et d’un courant
électrique, plus spéciﬁquement des trous d’électrons. La porosiﬁcation du carbure de silicium
nécessite ces mêmes conditions (voir les équations (1.12) et (1.13)). Dans le cas d’un semi-
conducteur de type-p, les trous d’électron sont les porteurs majoritaires, par contre dans les
semiconducteurs de type-n les trous sont minoritaires. Une approche courante pour fournir les
trous est d’illuminer l’échantillon pendant la porosiﬁcation (à une énergie supérieure à la bande
interdite du matériau).
Généralement l’acide ﬂuorhydrique est mélangé avec de l’éthanol aﬁn de favoriser la fabrication
de couches uniformes. Le silicium fraîchement gravé par l’acide ﬂuorhydrique est hydrophobe,
et l’ajout d’éthanol favorise le mouillage des pores et facilite la circulation de l’électrolyte. De
plus, en réduisant la tension de surface, l’éthanol favorise l’évacuation des bulles d’hydrogène
qui se forment à la surface de la couche poreuse [7, 252]. Certains auteurs utilisent également
des surfactants pour remplacer l’éthanol [66].
Lors de la fabrication de couches poreuses épaisses (plusieurs dizaines de microns), l’électrolyte
s’appauvrit en réactifs, puisqu’il doit traverser toute la couche poreuse pour arriver au front de
gravure. Cela aﬀecte la concentration et donc l’uniformité de la couche. Une approche courante
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pour contrer cela est d’utiliser un courant pulsé pendant la gravure, en alternant des périodes de
gravure et des périodes de repos, ce qui laisse le temps à l’électrolyte de se régénérer [21, 262],
tel qu’illustré à la ﬁgure 2.1.












Figure 2.1 Exemple de courant utilisé lors de la gravure pulsée.
2.1.2 Équipements de fabrication
Une partie des travaux de porosiﬁcation a été faite à l’Insa de Lyon et l’autre à l’Université de
Sherbrooke. Les équipements de porosiﬁcation aux deux sites sont sensiblement les mêmes, et
seule la lampe UV pour la porosiﬁcation du SiC change. Les mêmes équipements sont utilisés
pour la porosiﬁcation du silicium et du carbure de silicium. Les cellules de porosiﬁcation ont
été mises en place avant le début de ce projet. Dans le cadre de ce dernier, seuls les systèmes
d’éclairage UV et d’agitation ont été développés dans le cadre de ce projet. L’implémentation
des cellules de porosiﬁcation à l’Université de Sherbrooke est détaillée dans la référence [192].
Cellule de porosiﬁcation
La porosiﬁcation s’eﬀectue dans une cellule faite sur mesure, fabriquée en teﬂon et polypropylène
aﬁn de résister au mélange HF-éthanol. Cette cellule est illustrée à la ﬁgure 2.2. La contre-
électrode est un ﬁl de platine immergé dans l’électrolyte et l’échantillon de Si ou SiC constitue
l’électrode de travail. Pour favoriser l’uniformité des échantillons nous ajoutons de l’éthanol à
l’acide ﬂuorhydrique et utilisons un courant pulsé pour la gravure.
Généralement nous eﬀectuons les gravures électrochimiques à courant constant (versus à
tension constante) et pour cela nous disposons de deux générateurs. Un Keithley 6221 pour les
courants inférieurs à 100 mA et un Kepco BOP 100-4D pour les courants jusqu’à 4A. Les deux
générateurs sont programmables et capables de fonctionner en mode pulsé.
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Figure 2.2 a) Cellule de porosiﬁcation et b) vue en coupe de celle-ci .
La cellule de porosiﬁcation dispose également d’un thermocouple et d’une électrode de référence
au KCl résistants à l’acide ﬂuorhydrique permettant de caractériser le procédé de porosiﬁcation.
L’électrode de référence est placée le plus proche possible de l’échantillon aﬁn d’avoir une
mesure juste du potentiel.
Systèmes d’agitation
Un système d’agitation pour l’électrolyte est nécessaire et permet de fabriquer des échantillons
plus uniformes. Pour le silicium poreux un simple agitateur vertical placé au-dessus de la cellule
est employé. Par contre lorsque des lampes UV sont utilisées pour fabriquer le carbure de
silicium poreux, celles-ci sont placées au-dessus de la cellule (voir section suivante) et empêchent
l’utilisation d’un agitateur vertical. Nous avons donc dû fabriquer un système d’agitation
compatible pour remplacer notre agitateur vertical.
Ce système d’agitation utilise une pompe modiﬁée, sur laquelle nous avons ajouté une circuit
électronique permettant de pulser l’alimentation, avec une période de 1 seconde environ. La
pompe est reliée à un tuyau ﬂexible, lorsqu’elle est alimentée elle aspire l’électrolyte, et lorsque
l’alimentation est coupée, le liquide retourne dans la cellule, ce qui assure une circulation de
l’électrolyte. Notez que l’aspiration fait remonter le liquide d’une dizaine de centimètres dans le
tube, mais celui-ci ne va jamais jusqu’à la pompe1.
1Ce système est inspiré d’un système similaire développé par Dr. Pascal Kleimann à l’Université Claude
Bernard à Lyon.
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Figure 2.3 Système d’agitation utilisé en même temps que les lampes UV a) Vue
d’ensemble et b) vue agrandie.
Lampes UV
Nous avons mentionné que les semiconducteurs de type-n pouvaient être illuminés puisque les
trous d’électrons nécessaires à la porosiﬁcation sont en minorité. Sur silicium nous travaillions
généralement sur type-p, donc l’illumination n’était pas nécessaire. Par contre sur SiC seuls des
substrats de type-n étaient disponibles. Nous avons donc eu besoin d’un système d’illumination.
L’énergie lumineuse doit être supérieure à la bande interdite du matériau, ce qui implique de la
lumière UV pour le SiC.
Deux systèmes d’illumination ont été utilisés. Le premier est une lampe UV à 365 nm pour le
contrôle non-destructif, utilisée à l’Insa de Lyon (voir ﬁgure 2.4a). Cette lampe avait plusieurs
désavantages : un faisceau divergent sur lequel il était diﬃcile d’ajouter des optiques, un faisceau
non-uniforme, et elle était peu pratique à installer au-dessus de la cellule de porosiﬁcation, à
cause de sa grande taille, et diﬃcile à aligner avec la cellule.
Nous avons donc conçu des lampes plus performantes qui ont été installées sur le banc de
porosiﬁcation à l’Université de Sherbrooke (voir ﬁgure 2.4b). Celles-ci sont à base de DEL
(diode électro-luminescente) UV, à 365 ou 400 nm et disposent d’optiques compatibles-UV pour
concentrer le faisceau et d’un système de refroidissement. Ces lampes ont été conçues pour être
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installées juste au-dessus de la cellule de porosiﬁcation et sont faciles à aligner. Les lampes sont
alimentées par un circuit électronique fait sur mesure. L’alimentation peut être synchronisée
avec le générateur pour fonctionner en mode pulsée, en s’éteignant en même temps que les
périodes de repos du générateur. Généralement la lampe est réglée pour s’allumer 200 ms avant
le début du pulse de courant et s’éteindre 100 ms après la ﬁn de celui-ci.
Figure 2.4 Lampes UV utilisées pour la porosiﬁcation du SiC. a) Lampe UV utilisée




La préparation des échantillons est diﬀérente pour le Si et le SiC. Les substrats de silicium sont
simplement clivés et ensuite nettoyés aux solvants (acétone puis IPA (isopropanol), 5 minutes
chaque avec ultrasons). Les substrats de type p+ que nous utilisions pouvaient être utilisés
directement sans préparer des contacts ohmiques sur la face arrière. Par contre le SiC ayant
une structure cristalline à base hexagonale ne peut pas se cliver facilement, et nécessite la
fabrication de contacts ohmiques sur la face arrière des échantillons. Le protocole de préparation
des échantillons de SiC est le suivant :
- Première découpe, facultative, utilisée pour les substrats polis double-face où on veut
travailler sur la face Si avec une partie du substrat, et sur la face C avec l’autre partie.
- Étalement de photorésine (S1818 par exemple) et recuit aﬁn de protéger le SiC lors
de la découpe.
- Découpe du substrat en deux parties à la scie
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- Nettoyage de la résine : remover 1165 à 75◦C et ensuite nettoyage aux solvants
(acétone puis IPA, 5 minutes chaque avec ultrasons)
- Préparation du contact ohmique
- Nettoyage piranha
- Dépôt de 200 nm de nickel par évaporation
- Recuit RTA (rapid thermal annealing, ou recuit thermique rapide) : 2 minutes à
900◦C sous azote2
- Découpe, en puces de 8 mm x 8 mm. Même procédé que la première découpe. La
photorésine est seulement nécessaire pour protéger la face qui sera porosiﬁée
Après avoir nettoyés les échantillons de SiC suite aux découpage, ils sont prêts à être porosiﬁés.
Procédé de porosiﬁcation
Le procédé de porosiﬁcation du Si et du SiC est sensiblement le même.
- Assemblage de la cellule.
- Remplir la cellule avec l’électrolyte. Pour le SiC nous utilisions une solution fraîchement
préparée pour chaque gravure.
- Installer le système d’agitation. Si nécessaires, installer la lampe, le thermocouple et
l’électrode de référence.
- Démarrer la porosiﬁcation.
- À la ﬁn de la porosiﬁcation vider, rincer, et désassembler la cellule.
- Placer l’échantillon dans deux bains successifs d’éthanol absolu pour le rincer.
- Sécher l’échantillon délicatement sous ﬂux de N2.
Il est important de rincer les échantillons de silicium poreux à l’éthanol, d’une part parce que
l’éthanol circule mieux dans les pores (voir paragraphe 2.1.1) assurant un meilleur rinçage. D’autre
part, comme mentionné à la section 1.1.4, les forces de capillarité causées par l’évaporation de
l’eau peuvent détruire la couche poreuse. Rincer avec un liquide ayant une plus faible tension
de surface, comme l’éthanol, permet de réduire ces forces et sécher le silicium poreux sans le
détruire.
2Ici, si possible, il est préférable de faire le recuit sous argon.
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2.2 Méthodes de caractérisation des semiconducteurs
poreux
Nous décrivons ici quelques techniques de caractérisation qui ont servi à plusieurs reprises dans
nos travaux.
2.2.1 Observation au MEB
Le MEB, ou microscope électronique à balayage, est un type de microscope utilisant un faisceau
d’électrons à la place de la lumière pour observer. La plus faible longueur d’onde des électrons,
comparé à la lumière visible, permet d’atteindre des résolutions nanométriques. Cet appareil est
très utile pour l’étude structurale des semiconducteurs poreux. Dans ce projet, il a été utilisé
pour caractériser leur morphologie, et de mesurer l’épaisseur et la vitesse de porosiﬁcation.
Lorsque les observations se font sur la tranche de l’échantillon pour voir la couche poreuse en
coupe, il faut couper l’échantillon. Le silicium peut être clivé aisément. Par contre, comme nous
l’avons mentionné plus haut, le SiC ne se clive pas facilement à cause de sa structure à base
hexagonale. Dans ce cas, on utilise une pointe diamant pour graver un trait sur la face arrière
de l’échantillon, et ensuite en alignant ce trait sur une lame de verre on fracture l’échantillon.
Cela est légèrement moins propre que le clivage, mais donne généralement de bons résultats.
2.2.2 Spectroscopie Raman
Cette technique exploite l’eﬀet Raman : lorsque la lumière est diﬀusée par un matériau, la
majeure partie est diﬀusée de façon élastique, c’est à dire qu’elle est diﬀusée sans perte d’énergie.
Par contre une très faible partie subit une diﬀusion inélastique et transfère une partie de son
énergie au matériau. La lumière est donc diﬀusée à une longueur d’onde diﬀérente. L’énergie
fournie au matériau est échangée avec les phonons, c’est à dire les vibrations du réseau cristallin.
Si on éclaire le matériau avec une source monochromatique (un laser), on peut détecter la
lumière diﬀusée de façon inélastique et mesurer la quantité d’énergie échangée avec le matériau.
Cette énergie est caractéristique de chaque échantillon, puisqu’elle dépend des modes de
vibrations du réseau cristallin du matériau, et donc de sa structure atomique. Cette méthode est
très riche, puisqu’elle permet d’identiﬁer les matériaux ou évaluer leur qualité cristalline. De plus
la forme du spectre Raman varie selon l’état de contrainte et la température du matériau, ce qui
permet par exemple de mesurer sa conductivité thermique. Dans le chapitre 3 la spectroscopie
Raman a été utilisée spéciﬁquement pour mesurer la fraction amorphe du silicium poreux et
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sa conductivité thermique. Les détails de ces méthodes seront expliqués dans ce chapitre, aux
sections 3.3.2 et 3.3.3.
En pratique un spectromètre Raman utilise une source du lumière monochromatique (un laser)
focalisée sur l’échantillon à étudier. La lumière diﬀusée est ﬁltrée pour éliminer la partie à la
longueur d’onde d’excitation et ensuite envoyée dans un spectromètre pour mesurer sa longueur
d’onde. Nous avons utilisé la technique micro-Raman, où le laser est focalisé à travers un
objectif de microscope aﬁn de sonder des zones plus petites du matériau.
2.2.3 Mesure de la porosité par gravimétrie
Un des paramètres importants pour décrire un matériau poreux est sa porosité, Φ, c’est à






Une façon de mesurer la porosité est par gravimétrie, c’est à dire qu’on pèse l’échantillon
avant et après porosiﬁcation et on en déduit sa porosité. Soit m0 la masse de l’échantillon avant





où ρ est la densité de matériau. Il y a deux façons de mesurer VT . La première est la gravimétrie
à deux masses. Les zones poreuses que nous formons ont une forme approximativement





où r est le rayon de la zone poreuse. C’est cette technique qui est utilisée pour mesurer la
porosité du carbure de silicium poreux. L’autre façon est de dissoudre la couche poreuse et de




La gravimétrie à trois masses et plus précise que la gravimétrie à deux masses, à cause
l’incertitude sur e et r, d’autant plus que e varie généralement avec r.
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Le silicium poreux se dissout facilement, dans une solution de KOH ou de développeur à base
de TMAH (hydroxyde de tétraméthylammonium) par exemple. Par contre, étant donné l’inertie
chimique excellente du carbure de silicium poreux, il ne peut pas être dissous directement.
Cependant, il est possible de d’abord l’oxyder complètement, et ensuite de le dissoudre dans de
l’acide ﬂuorhydrique [243], mais cela est plus long.
2.2.4 Mesure de la porosité par réﬂectivité
La porosité peut également être mesurée par réﬂectivité dans l’infrarouge. La réﬂection de
la lumière à l’interface entre le substrat et la couche poreuse mène à des interférences et on


















Figure 2.5 Exemple de spectre de réﬂectivité, obtenu sur une couche de silicium
poreux ayant une épaisseur de 10 μm et 56% de porosité.
On peut utiliser ces spectres pour mesurer l’indice de la couche poreuse [1]. Chaque pic
d’interférence vériﬁe l’équation :
Nλmax = 2dnpor (2.6)
où N est un entier correspondant à l’ordre d’interférence du pic, λmax est la longueur d’onde
correspondante, d est l’épaisseur de la couche poreuse, et npor est l’indice de réfraction du
matériau poreux. Entre deux pics, d’ordre N1 et N2, on a la relation :
N2 −N1 = 2dnpor (ν˜2 − ν˜1) (2.7)





ν˜2 − ν˜1 (2.8)
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Le terme (N2 −N1) / (ν˜2 − ν˜1) peut s’obtenir en choisissant deux pics quelconques. En pratique
on prend généralement deux pics espacés d’une dizaine de pics, aﬁn d’avoir un certain moyennage,
tout en restant dans une plage de longueurs d’onde suﬃsamment réduite pour pouvoir considérer
l’indice du substrat comme étant constant.
L’indice dépend de la porosité de la couche, et peut être décrit avec un modèle des milieux
eﬀectifs, comme celui de Looyenga - Landau - Lifshitz [192, 206] :
n2/3por = (1− P )n2/3sub + n2/3air (2.9)










2.2.5 Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier
Il s’agit ici d’une autre méthode de spectroscopie. La spectroscopie FTIR utilise des longueurs
d’onde dans l’infrarouge, ce qui correspond aux modes de vibration moléculaires. Lors d’une
mesure FTIR on mesure le spectre d’absorption ou transmission du matériau. Les énergies
absorbées sont caractéristiques des liaisons moléculaires, et donc cette technique permet
d’identiﬁer les éléments dans un matériau et la façon dont ils sont liés.
Le nom de la technique vient du fait qu’une lampe à large spectre est utilisée, et la réponse du
matériau est convertie par une transformée de Fourier aﬁn d’en obtenir l’information spectrale.
Les résultats présentés dans ce manuscrit ont été obtenus avec un appareil Bruker Vertex 70.
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CHAPITRE 3
RÉDUCTION DE LA CONDUCTIVITÉ
THERMIQUE DU SILICIUM POREUX PAR
IRRADIATION AUX IONS LOURDS1
3.1 Introduction
Nous voulons améliorer les performances du silicium poreux comme isolant thermique en réduisant
davantage sa conductivité thermique. Pour ce faire, nous allons amorphiser le silicium poreux,
puisque cela devrait réduire le transport thermique dans celui-ci. La technique sélectionnée
pour amorphiser le silicium poreux est l’irradiation avec des ions lourds à haute énergie. Nous
étudierons aussi l’eﬀet combiné de la préoxydation et de l’irradiation, puisqu’il est connu dans
la littérature que la préoxydation du silicium poreux permet de stabiliser sa structure [101] et
réduire sa conductivité (jusqu’à un facteur 2 de réduction) [159, 212].
Objectif
Caractériser l’eﬀet de l’irradiation sur l’amorphisation du silicium poreux, et évaluer l’eﬀet sur
sa conductivité thermique.
3.2 Antécédents théoriques : les mécanismes d’inter-
action ion-matière
Les interactions ion-matière constituent un domaine vaste et complexe, nous ne traiterons ici
que l’essentiel nécessaire à la compréhension des résultats présentés dans ce chapitre. Si cela a
éveillé votre curiosité, vous pourrez trouver de nombreux ouvrages spécialisés dans le domaine.
Les références [39] et [189] ont été utilisées pour cette partie.
1Les résultats présentés dans ce chapitre ont été publiés dans la référence [200]. Les ﬁgures 3.1, 3.2a, 3.2b,
3.3, 3.4, 3.5, 3.7, 3.8a et 3.8b sont reproduites (et traduites) avec permission de [200]. ©2013, AIP Publishing
LLC. La structure de l’article et de ce chapitre sont similaires, et il peut y avoir des ressemblances dans le texte,
puisque certains passages ont été traduits de l’article en question. Une partie de ces résultats ont également été
présentés en conférence [199]. Les résultats d’une étude préliminaire à ce sujet ont été partiellement publiés
dans [88] et présentés en conférence [42, 43, 197, 198].
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Pouvoir d’arrêt et distance parcourue par l’ion
À l’aide d’un accélérateur de particules, il est possible de créer un faisceau d’ions et de le diriger
vers une cible solide, ce qui fait pénétrer les ions dans le matériau de la cible et d’interagir avec
celui-ci. C’est ce principe qui est utilisé pour doper les semiconducteurs par implantation ionique
par exemple. L’ion interagit avec la cible en y transférant de l’énergie, ce qui le fera ralentir
et, ﬁnalement, arrêter dans la cible. L’énergie transférée vers la cible par unité de distance est




La distance parcourue par l’ion dans la cible augmente avec l’énergie d’accélération. On nomme
la distance entre la surface de la cible et le point où s’arrête l’ion Rp (de l’anglais projected
range). La distribution des ions autour de Rp est approximativement gaussienne.
Les régimes nucléaires et électroniques
On peut distinguer deux mécanismes d’intéraction entre l’ion et la cible, qui dépendent de
l’énergie de l’ion : l’interaction nucléaire et électronique. À faible et moyenne énergie (< 0.1
MeV par unité de masse atomique), c’est le régime nucléaire qui domine. Dans ce régime les
interactions sont une cascade de collisions entre les ions et les atomes de la cible et à forte
dose, cela peut endommager la cible de façon signiﬁcative.
À plus forte énergie (> 0.1 MeV par unité de masse atomique) c’est le régime électronique qui
domine. Dans ce cas, les ions transfèrent une portion de leur énergie aux électrons de la cible
dans les 10−15 s suivant leur passage. Les interactions subséquentes peuvent être décrites dans
le cadre du modèle de la pointe thermique (thermal spike model) [266]. Dans ce modèle,
les électrons transfèrent cette énergie aux phonons du réseau cristallin (10−12 s), ce qui cause
une vibration locale du réseau, qui peut aller jusqu’à la fonte de la cible autour du passage de
l’ion si la densité d’énergie déposée est assez élevée. Donc lorsque son énergie est suﬃsamment
élevée, l’ion laisse une trace « endommagée » le long de son parcours [111, 277].
Le pouvoir d’arrêt total S est donné par la somme du pouvoir d’arrêt électronique Se et nucléaire
Sn. Toutefois, selon l’énergie, un des deux régimes peut être dominant. Nous avons calculé, à
l’aide du logiciel de simulation SRIM [298], le pouvoir d’arrêt en fonction de l’énergie pour de
l’uranium dans une cible de silicium. Ces résultats sont illustrés à la ﬁgure 3.1 et montrent bien
l’importance des deux régimes selon l’énergie.
En résumé, pour un ion à haute énergie, c’est le régime électronique qui dominera en début de
parcours de l’ion et, en ﬁn de parcours, lorsque l’ion aura transféré la majorité de son énergie
à la cible, les interactions nucléaires deviendront plus importantes. Il est important de noter
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Figure 3.1 Pouvoir d’arrêt, en fonction de l’énergie, pour des ions uranium dans
une cible de silicium, tels que calculés par SRIM [298]. On remarque la prédominance
du régime électronique à haute énergie. Le niveau d’énergie utilisé dans nos tests
(110 MeV) est également indiqué.
que les collisions causées par les interactions nucléaires seront principalement présentes à des
valeurs autour de Rp.
L’irradiation du silicium
Le silicium cristallin est réputé comme étant insensible aux interactions du régime électronique
lorsqu’il est irradié avec des espèces mono-ioniques [277]. Jusqu’à présent la seule façon connue
de l’endommager au régime électronique était avec des agrégats de C60, ce qui crée dans le
silicium une trace amorphe le long du parcours des agrégats [40]. Les mécanismes d’interaction
entre les ions et le silicium cristallin ne sont pas entièrement compris [181, 208], mais le modèle
de la pointe thermique peut être appliqué au moins qualitativement [277].
Quant au silicium poreux, il a été montré que l’irradiation dans le régime nucléaire, avec des
ions 4He+ est destructive, car elle cause la densiﬁcation de la couche poreuse, autrement dit,
elle devient non-poreuse [246]. L’eﬀet de l’irradiation au régime électronique sur la structure
du silicium poreux est inconnu par contre. L’irradiation à haute énergie a bien été appliquée
au silicium poreux pour augmenter son eﬃcacité de photoluminescence, mais ces travaux ne
comprennent pas d’étude de l’eﬀet sur la structure du silicium poreux [20, 112, 234].
3.3 Méthodes expérimentales
3.3.1 Fabrication des échantillons
Les échantillons de silicium poreux ont été fabriqués par gravure électrochimique, selon le
procédé détaillé au paragraphe 2.1. Nous avons utilisé des substrats de silicium 100 mm fournis
par Siltronix, dopés p+ (résistivité de 0.01-0.02 Ω.cm), et orientés (100). L’électrolyte était
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un mélange HF 48% et éthanol absolu (1:1)vol. Une gravure pulsée a été utilisée, les temps et
courants de gravure utilisés pour chaque wafer sont détaillés dans le tableau 3.1. Les temps de
repos ont été choisis en se basant sur les résultats de la référence [192].
Tableau 3.1 Conditions de fabrication des échantillons de silicium poreux utilisés
dans les travaux présentés dans ce chapitre. Chaque série correspond à un substrat
de 100 mm.













A F326 35 2 10 min 34 s 1s/2s Non
B F327 150 8,5 6 min 1s/4s Non
C F329 410 23,3 5 min 30 s 0,5s/4,5s Non
D F328 150 8,5 6 min 1s/4s Oui
E F330 410 23,3 6 min 2 s 0,5s/4,5s Oui
Les échantillons ainsi formés ont une structure mésoporeuse (voir Fig. 3.5) et leurs principales
caractéristiques sont données dans le le tableau 3.2.
Tableau 3.2 Principales propriétés des échantillons de silicium poreux utilisés dans
les travaux présentés dans ce chapitre.
Série Porosité (%) Épaisseur (μm) Diamètre cristallites (nm)
A 41 9,8 13,8
B 56 10 10
C 75 9,1 7,3
D Supposé égal à la série B - -
E Supposé égal à la série C - -
La porosité a été mesurée par réﬂectivité (voir section 2.2.4), l’épaisseur d’après des images
MEB en coupe, et le diamètre des cristallites avec la position du pic du silicium sur les spectres
Raman.
Les séries D et E ont été oxydées pendant une heure sous O2 sec à 300◦C, un jour après
porosiﬁcation, et avant l’irradiation.
Les irradiations ont été faites au GANIL2 sur la voie IRRSUD, avec des ions uranium à 110 MeV.
Six doses ont été testées3 : 1012 cm−2, 3×1012 cm−2, 7×1012 cm−2, 1013 cm−2, 3×1013 cm−2,
et 7×1013 cm−2. Lors des irradiations une partie de chaque échantillon était masquée par
2Grand Accélérateur d’Ions Lourds, Caen, France
3Le nom de chaque échantillon est suivi d’un chiﬀre correspondant à la dose d’irradiation. En ordre de dose
croissante, ce chiﬀre est 9, 1, 2, 3, 7, 8.
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le porte-échantillon, et c’est cela qui constitue les références non-irradiées dans les résultats
présentés par la suite.
3.3.2 Méthodes de caractérisation structurale
L’amorphisation du silicium poreux a été étudiée qualitativement et quantitativement par
spectroscopie Raman. Les mesures ont été faites avec un laser à 532 nm, en surface des
échantillons. Les appareils utilisés étaient le Renishaw RM 1000 ou le Thermo-Fisher DXR du
CECOMO4. Lors des mesures Raman, il faut veiller à ne pas introduire de décalage supplémentaire
du spectre qui pourrait fausser la mesure. Concrètement, cela implique (i) de bien calibrer
l’équipement Raman avec du silicium cristallin, en s’assurant que le pic soit bien à 521 cm−1 et
(ii) d’éviter tout échauﬀement de l’échantillon à cause du laser employé pour faire les mesures
(donc travailler à faible puissance laser).
Après avoir clivé les échantillons, nous avons observé les couches poreuses sur leur tranche au
MEB (LEO VP ou FIB LEO 1540 XB à l’Université de Sherbrooke).
La chimie de surface du silicium poreux a été étudiée par FTIR, avec un Bruker Vertex 70 à
l’Insa Lyon.
Mesure de la fraction amorphe par spectroscopie Raman
Nous verrons que suite à l’irradiation du silicium poreux, une phase de silicium amorphe apparait.
Cela est reﬂété dans les spectres Raman, où on observe les contributions des deux phases. Un
exemple de spectre est donné à la ﬁgure 3.2a. On peut mesurer le volume respectif des phases
de Si amorphe et cristallin en intégrant l’intensité Raman des deux contributions, mais pour
cela il faut d’abord les séparer. La méthode pour faire cela consiste à d’abord ﬁtter le spectre
du silicium poreux non-irradié, et ensuite de ﬁtter le spectre du silicium poreux irradié avec la
courbe correspondant au silicium poreux non-irradié et un pic correspondant à la phase amorphe.
Cela revient en quelques sortes à soustraire la contribution du silicium poreux cristallin, et ce
qu’il reste correspond donc au silicium amorphe.
La ﬁgure 3.2b montre un spectre typique du silicium poreux non-irradié, comparé au spectre
du silicium cristallin. Comparé à ce dernier, le pic du silicium poreux est décalé et élargi de
façon asymétrique vers les plus faibles énergies (donc vers la gauche sur cette ﬁgure). Cela a
été attribué au conﬁnement de phonons, dû à la faible dimension des cristallites formant le
silicium poreux [38, 219]. Ce décalage augmente avec la porosité et, de plus, à porosité élevée,
on peut observer une queue additionnelle à faible énergie, autour de 480 cm−1 [91]. Nous avons
4Centre commun de microspectrométrie optique, à l’Université Lyon I
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Figure 3.2 a) Illustration du procédé pour séparer les contributions des phases
amorphes et cristallines dans le spectre Raman du silicium poreux irradié (ici du
silicium poreux à 56% de porosité irradié à une dose de 1×1013 cm−2). Le spectre du
silicium poreux irradié mesuré (croix, gris) est ﬁtté avec une gaussienne correspondant
à la phase amorphe (traits, rouge) et une courbe correspondant à du silicium poreux
non-irradié (points, bleu), pour obtenir une courbe décrivant le spectre complet
(continue, noir). b) Procédé de ﬁttage du spectre du silicium poreux non-irradié
(ici à 56% de porosité), grâce à quatre gaussiennes (pointillées), aﬁn d’obtenir une
courbe ﬁttée (trait continu). En encart, un spectre de silicium cristallin non-poreux,
pour comparaison.
donc ﬁtté le spectre du silicium poreux non-irradié avec quatre gaussiennes : une autour de
520 cm−1 pour le phonon TO (transverse optique) du silicium cristallin, deux libres entre 490 et
520 cm−1 pour décrire les eﬀets de conﬁnement de phonons, et une à 480 cm−1 pour la queue
à faible énergie. Ce dernier pic à 480 cm−1 est inclus dans la contribution du silicium poreux
non-irradié, et le pic à 480 cm−1 ﬁtté par la suite dans les spectres du silicium poreux irradié
par la suite correspond donc uniquement au silicium amorphe créé par irradiation.
Pour séparer les contributions du silicium cristallin et amorphe dans les spectres du silicium
poreux irradié, nous avons ﬁtté ces spectres avec une courbe correspondant au spectre du
silicium poreux non-irradié de même porosité (obtenue selon la procédure détaillée au paragraphe
précédent), et une gaussienne à 480 cm−1, ce qui est typique du silicium amorphe [251]. C’est
cette étape qui est illustrée à la ﬁgure 3.2a. Le ﬁttage de tous les spectres a été fait entre 400
et 570 cm−1, et nous avons soustrait la ligne de base lors de l’étape de ﬁt, en la supposant
linéaire.
Une fois les deux contributions séparées, on peut intégrer l’aire sous les courbes pour en calculer
la fraction volumique de silicium amorphe, ρa. Celle ci est calculée par ρa = yIa/ (Ic + yIa) [32],
où y = Σc/Σa [267] est le rapport des sections eﬃcaces Raman du silicium cristallin et amorphe,
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et Ic et Ia sont les intensités intégrées des phases cristallines et amorphes. Le facteur y reﬂète
le fait que l’intensité du rayonnement Raman émise par les phases amorphes et cristallines n’est
pas la même. Cependant, il n’y a pas de consensus dans la littérature quant à la valeur correcte
de y ; en eﬀet plusieurs valeurs entre 0.1 et 1.7 ont été publiées [32, 95, 144, 250, 267, 269], et
certains auteurs ont même remis en cause la validité de cette technique [209]. Le but ici n’est
pas de répondre à cette question, mais simplement d’extraire des informations quantitatives sur
l’amorphisation causée par l’irradiation. Nous utiliserons donc le rapport des intensités intégrées
ρ′a = Ia/ (Ic + Ia) pour estimer la fraction amorphe ρa, ce qui revient à prendre y = 1.
La méthode pour calculer les barres d’erreur sur les valeurs de ρa est expliquée à l’Annexe A.
3.3.3 Méthodes de caractérisation de la conductivité thermique
Deux techniques de mesure ont été employées pour mesurer la conductivité thermique. La
première est la SThM (Scanning thermal microscopy, ou microscopie thermique à balayage).
Cette technique est basée sur la AFM (atomic force microscopy, ou microscopie à force atomique).
Une pointe thermo-résistive montée sur un AFM est chauﬀée par eﬀet Joule et permet de
transférer localement de la chaleur à l’échantillon sous étude. La puissance électrique nécessaire
pour garder constante la température de la pointe dépend de la conductivité thermique de
l’échantillon. On peut donc mesurer cette propriété après calibration avec des échantillons de
référence bien connus [88, 200]. Ces mesures ont été eﬀectuées par Dr. Séverine Gomès au
CETHIL.5
La seconde technique utilisée pour mesurer la conductivité thermique est la spectroscopie Raman.
La position du pic Raman d’un spectre dépend de plusieurs paramètres, et l’un d’entre eux est la
température de l’échantillon étudié. En augmentant la puissance du laser utilisé pour la mesure
Raman, on peut induire un échauﬀement dans le matériau. À puissance laser absorbée égale,
l’augmentation de température en surface de l’échantillon dépend de sa capacité à dissiper la
chaleur, autrement dit, sa conductivité thermique. Lysenko, Périchon, et al, ont montré que l’on
peut exploiter ce phénomène pour mesurer la conductivité thermique d’un matériau [159, 211].
En fait, la relation entre le déplacement Raman et la puissance laser est linéaire, et la pente est
inversement proportionnelle à la conductivité thermique. L’erreur associée à cette technique est
de 30% [214].
Le modèle utilisé dans cette méthode suppose que la couche sondée a une épaisseur semi-inﬁnie
comparée au diamètre du faisceau laser. Or dans cette étude l’épaisseur des couches de silicium
poreux est d’environ 10 μm et le diamètre du faisceau 1.5 μm, donc on sort du cadre de validité
5Centre de Thermique de Lyon.
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de la technique. Un modèle permettant de calculer la conductivité thermique pour des couches
non-semi-inﬁnies a été développé par deux de nos collaborateurs, Mykola Isaiev et Dr. Roman
Burbelo, et est présenté dans l’annexe B de la référence [200]. Ce modèle a été utilisé pour
obtenir toutes les valeurs de conductivité thermique mesurées par Raman présentées par la
suite.
Réalisation expérimentale de la mesure de conductivité thermique par spectrosco-
pie Raman
Les spectres ont été obtenus avec les mêmes équipements que ceux utilisés pour la caractérisation
structurale. Nous avons généralement suivi le protocole détaillé dans [214]. Nous mentionnons
ci-dessous quelques points importants :
- Il faut bien calibrer le spectromètre Raman avec un échantillon de référence de silicium
cristallin pour éliminer tout décalage parasite.
- La puissance du laser a été ajustée à l’aide de l’alimentation du laser et des ﬁltres à densité
neutre, et la puissance reçue par l’échantillon a été mesurée par un puissance-mètre laser.
- Après avoir changé la puissance du laser il faut attendre que la température de l’échantillon
se stabilise. Une à deux minutes suﬃsent, et on peut conﬁrmer que la température s’est
stabilisée lorsqu’on n’observe plus que le décalage du pic change en fonction du temps.
Il faut éviter de dépasser 515 cm−1 pour ne pas endommager le silicium poreux en le
chauﬀant trop.
- Il faut utiliser la puissance absorbée par le silicium poreux, et non la puissance reçue, pour
calculer la conductivité thermique. Nous avons calculé la puissance absorbée à partir des
coeﬃcients de réﬂexion donnés dans [214]. Nous avons utilisé des valeurs de 79%, 80%
et 84% pour le silicium poreux à une porosité de, respectivement, 41%, 56% et 75%.
- Le calcul de la conductivité thermique nécessite de connaitre le diamètre du faisceau laser,
nous avons pris 1.5 μm. Cette valeur a été calculée à partir des diamètres des franges de
diﬀraction observées et la formule de la tache d’Airy.
- Pour chaque valeur de conductivité thermique, la mesure a été faite à deux endroits
diﬀérents des échantillons, à 8 à 10 niveaux de puissance diﬀérents, et une régression
linéaire a été faite sur tous ces points de mesure.
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3.4 Eﬀets de l’irradiation sur la structure du silicium
poreux
3.4.1 Étude qualitative de l’amorphisation du silicium poreux
Des mesures Raman ont été eﬀectuées sur le silicium poreux avant et après irradiation. La
ﬁgure 3.3 montre l’évolution de la forme de spectre Raman en fonction de la dose d’irradiation
pour du silicium poreux à 56% de porosité.





















































































Figure 3.3 Spectre Raman du silicium poreux à 56% de porosité, pour diﬀérentes
doses d’irradiation. Chaque spectre est normalisé par rapport à l’intensité de son
pic le plus élevé. On peut observer que l’intensité du pic du Si amorphe (480 cm−1)
augmente relativement à celle du silicium poreux cristallin (≈ 520 cm−1).
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L’échantillon non-irradié présente un spectre typique du silicium poreux. Par contre, lorsque
la dose augmente, on constate l’apparition d’un pic à 480 cm−1 qui augmente relativement
au pic du silicium poreux cristallin (autour de 520 cm−1). Ce pic large à 480 cm−1 est typique
du silicium amorphe [251], donc cela montre que l’irradiation crée une phase amorphe dans le
silicium poreux, et son importance augmente avec la dose d’irradiation. Nous avons également
fait ces mesures sur le silicium poreux à 41% et 75% de porosité, et on observe la même
tendance.
3.4.2 Étude quantitative de l’amorphisation du silicium poreux
La procédure détaillée à la section 3.3.2 a permis de mesurer quantitativement la fraction
amorphe, ρa, à partir des spectres Raman. La ﬁgure 3.4 montre l’évolution de ρa en fonction
de la dose d’irradiation pour du silicium poreux non-oxydé, avec trois porosités diﬀérentes. On
observe que ρa croît de façon monotone avec la dose d’irradiation, jusqu’à atteindre un plateau




























Figure 3.4 Fraction amorphe, ρa, en fonction de la dose d’irradiation, mesurée
par spectroscopie Raman, pour diﬀérentes porosités, états d’oxydation, et énergies
d’irradiation.
Ces résultats conﬁrment les observations qualitatives de la section précédente. Ils montrent
également que la quantité de Si amorphe créée dans le silicium poreux peut être contrôlée par
la dose d’irradiation. Finalement, les échantillons très poreux sont plus sensibles à l’irradiation
que ceux à plus faible porosité.
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3.4.3 Analyse MEB de la microstructure
L’analyse Raman donne de l’information macroscopique sur la structure du silicium poreux. Nous
avons ensuite utilisé l’imagerie MEB pour étudier l’eﬀet de l’irradiation à l’échelle microscopique.
La ﬁgure 3.5 montre des vues en coupe du silicium poreux à 56% et 75% pour diﬀérentes doses
d’irradiation. On voit qu’il n’y a aucun changement de morphologie visible jusqu’à des hauts
niveaux d’amorphisation. D’après ces images, la structure poreuse commence à évoluer pour
ρa > 83% pour le silicium poreux à 56% de porosité, et entre ρa = 68% et 83% pour le silicium
poreux à 75% de porosité. Au-delà, une réorganisation limitée a lieu, mais même lorsqu’on
atteint une amorphisation totale, le silicium poreux reste poreux.
Figure 3.5 Images MEB en coupe du silicium poreux à 56% et 75% de porosité pour
diﬀérentes doses d’irradiation. La dose et la fraction amorphe, ρa, sont indiquées sur
chaque sous-ﬁgure, et toutes sont au même grossissement.
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Ces observations ont été eﬀectuées en haut, au centre, et en bas des couches poreuses. Lorsqu’un
changement de morphologie était observé, il n’y avait aucune diﬀérence visible en fonction de
la profondeur de la couche, donc nous en déduisons que l’amorphisation a eu lieu à travers
toute la profondeur de la couche poreuse. De plus, les échantillons de silicium poreux étaient
intacts après l’irradiation, et il n’y avait aucun signe visible d’endommagement, c’est à dire de
ﬁssuration ou de d’écrasement de la structure.
3.4.4 Eﬀet de l’irradiation sur la chimie de surface du silicium
poreux
La ﬁgure 3.6 montre les spectres FTIR du silicium poreux à 56% de porosité pour diﬀérentes
doses d’irradiation. L’interprétation des spectres a été faite à l’aide des références [169] et [231].
Le tableau 3.3 indique les diﬀérents modes de vibrations moléculaires avec leurs équivalents en
anglais, plus usités, et leurs abréviations [60]. On rappelle que le FTIR donne uniquement des








































Figure 3.6 Spectres FTIR du silicium poreux à 56% de porosité à diﬀérentes doses
d’irradiation.
Tout d’abord, on voit que l’échantillon non-irradié est oxydé, avec de l’hydrogène incorporé
dans la couche. Suite à l’irradiation, on voit que les modes associés aux liaisons Si-H diminuent
en intensité et ceux associés aux liaisons Si-O augmentent légèrement avec la dose. Le mode
à 880 cm−1, désigné par « ? » a déja été attribué à des hydroxydes et des oxydes [169], et
dans nos spectres on observe que ce pic diminue dans un premier temps avant de réaugmenter.
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Tableau 3.3 Les modes de vibrations moléculaires
Mode de vibration AbréviationFrançais Anglais
Élongation symétrique Symmetric stretching





On observe les mêmes tendances sur les échantillons à 41% et 75%. Quant au silicium poreux
pré-oxydé, il n’y a pas de diﬀérence dans les spectres FTIR avec l’irradiation, et les modes des
liaisons Si-H ne sont pas présents, puisque l’oxydation à 300◦C cause justement la désorption
de l’hydrogène à la surface du silicium poreux [169].
Il est donc probable que l’énergie fournie par l’irradiation rompt les liaisons Si-H, laissant des
liaisons pendantes qui réagissent avec l’oxygène ambiant à la sortie de l’accélérateur. Par contre
ces spectres ont été faits plus d’un an après l’irradiation, et les échantillons ont donc été oxydés
à température ambiante, comme en témoigne l’échantillon non-irradié. En conséquence, pour
les échantillons irradiés il est impossible de séparer l’oxydation due à l’irradiation et l’oxydation
à température ambiante. Il est possible que l’irradiation ait simplement accéléré l’oxydation à
température ambiante. Cette question pourrait être réglée en faisant du FTIR sur les échantillons
directement après l’irradiation.
3.4.5 Discussion de l’amorphisation par irradiation
Nous avons donc démontré que l’irradiation du silicium poreux avec des ions lourds à haute
énergie crée une phase amorphe dans celui-ci. Le degré d’amorphisation peut être contrôlé par
la dose d’irradiation, et la structure poreuse n’est pas détruite. À des fractions amorphes élevées,
on observe une réorganisation partielle de la structure, mais elle reste poreuse.
La structure poreuse ne change pas jusqu’à ρa = 83% et ρa = 68% pour une porosité de,
respectivement, 56% et 75%, et s’est seulement partiellement réorganisée pour ρa = 100%. Ceci
est remarquable quand on compare aux résultats obtenus dans la littérature pour l’irradiation du
silicium poreux à plus faible énergie : en eﬀet, l’irradiation avec des ions 4He+ à 4 MeV résulte
en la densiﬁcation du silicium poreux [246], autrement dit la structure poreuse est détruite. Cela
n’est visiblement pas le cas pour nos résultats, bien que des espèces plus lourdes à des énergies
bien supérieures aient été utilisées. Quelle est l’explication pour cela ? Nous avons mentionné
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dans l’introduction qu’il existe deux régimes distincts décrivant les interactions ion-matière : les
régimes nucléaire et électronique. L’importance respective des deux régimes dépend de l’énergie
des ions. La ﬁgure 3.1 montre les pouvoirs d’arrêt nucléaire et électronique en fonction de
l’énergie, calculés grâce au logiciel SRIM [298]. On peut voir que le régime électronique est
dominant au niveau d’énergie utilisé dans notre étude (110 MeV). Des interactions au régime
nucléaire auraient eﬀectivement causé des dégâts collisionnels dans le silicium poreux, et donc
un écrasement de sa structure. Par contre, dans le régime électronique, l’ion laisse simplement
une trace amorphe le long de son parcours. Cela explique l’amorphisation du silicium poreux,
sans destruction de sa structure poreuse, que nous avons observée.
La distance Rp parcourue par des ions uranium à 110 MeV dans une cible de silicium cristallin
non-poreux, calculée par SRIM [298], est de 14 μm. Un des principaux paramètres utilisés dans
ce calcul est la densité de la cible, donc nous pouvons estimer Rp dans le silicium poreux en
utilisant sa densité eﬀective. Ainsi, pour du silicium poreux à 75% de porosité nous avons calculé
Rp = 57 μm. Cela signiﬁe que les ions uranium traversent complètement la couche poreuse
(d’une épaisseur de 10 μm environ) et s’arrêtent dans le silicium non-poreux en dessous de la
couche poreuse. Les interactions nucléaires deviennent dominantes seulement à des profondeurs
proches de Rp, donc la couche poreuse entière devrait être amorphisée. Cela est cohérent avec
ce que nous avons vu lors des observations au MEB, c’est à dire que lorsqu’une modiﬁcation de
structure a eu lieu, elle a eu lieu à travers toute la profondeur de la couche poreuse.
Donc, les interactions au régime électronique sont responsables de l’amorphisation du silicium
poreux. Cependant, nous avons mentionné dans l’introduction que le silicium cristallin est
insensible à l’endommagement au régime électronique lorsqu’il est irradié avec des ions mono-
atomiques. Qu’est-ce qui rend l’amorphisation du silicium poreux possible à des niveaux d’énergie
qui n’ont pas d’eﬀet sur le silicium cristallin ? L’endommagement au régime électronique peut
être décrit par le modèle de la pointe thermique (voir section 3.2). Dans le cas du silicium poreux,
il est possible que les faibles dimensions de sa nano-structure (des quasi-colonnes de silicium
d’un diamètre d’environ 10 nm, entourées de pores) causent du conﬁnement électronique, ce qui
aurait pour eﬀet d’augmenter la densité d’énergie déposée dans le matériau, jusqu’à atteindre
des niveaux suﬃsants pour amorphiser le silicium poreux.
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3.5 Impact de l’irradiation sur la conductivité ther-
mique du silicium poreux
3.5.1 Résultats et discussion
La ﬁgure 3.7 montre la conductivité thermique du silicium poreux en fonction de la fraction
amorphe ρa, pour du silicium poreux à 56% mesurée par SThM, et 41, 56, et 75% de porosité
mesurée par Raman. Ces résultats sont également comparés à un modèle très simple (voir
explications plus bas). On voit qu’une augmentation de ρa entraine une réduction de la
conductivité thermique pour toutes les porosités, le modèle montre également un bon accord
avec ces tendances. À 41%, les résultats mesurés par SThM et Raman sont aussi en accord
entre eux. La réduction de conductivité thermique suite à l’irradiation atteint un facteur de 3
pour 56% de porosité et une dose de 1013 cm−2 (ρa = 83%), c’est à dire une réduction de 3
W.m−1.K−1 à 0.9 W.m−1.K−1 suite à l’irradiation. La valeur de conductivité thermique la plus
faible mesurée est de 0.5 W.m−1.K−1, pour du silicium poreux à 75% de porosité et ρa = 68%.
De plus, l’échantillon à 56% de porosité et partiellement amorphisé, avec ρa = 83%, atteint
une conductivité thermique légèrement plus faible que du silicium poreux à 75% de porosité
non-irradié (0.9 W.m−1.K−1 versus 1.1 W.m−1.K−1). Donc, en irradiant et amorphisant du
silicium poreux à moyenne porosité, on peut atteindre des valeurs de conductivité thermique
inférieures à celles du silicium poreux à haute porosité non-irradié, ce qui permet d’éviter les
problèmes mécaniques associés à une porosité élevée.



















































Figure 3.7 Conductivité du silicium poreux en fonction de la fraction amorphe,
ρa, pour diﬀérentes porosités et mesurée par SThM et Raman, de même que les
résultats de modélisation. On observe une réduction de la conductivité thermique
lorsque la fraction amorphe augmente.
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Les valeurs de conductivité thermique calculées à partir des mesures Raman ont été corrigées à
l’aide du modèle décrit dans [200] aﬁn de tenir compte des eﬀets de l’épaisseur insuﬃsante
de la couche poreuse. Ces valeurs sont en bon accord avec les mesures SThM, et aussi avec
des valeurs typiques de la littérature [5, 85, 87, 158] (pour le silicium poreux non-irradié), ce
qui conﬁrme la validité de cette technique. Les mesures SThM ne sont pas aﬀectées par la
profondeur des couches poreuses, puisque cette technique sonde une épaisseur de 1 μm environ
[87].
Les échantillons irradiés ont été stockés pendant un an environ, sous conditions de température
et pression de la pièce, entre l’irradiation et l’exécution des mesures de conductivité thermique.
Les mesures FTIR montrent que ces échantillons ont subi de l’oxydation à température ambiante.
Cependant, comme les mesures de conductivité thermique ont été faites au même moment
sur les échantillons irradiés et non-irradiés, et que les échantillons non-irradiés sont une partie
des échantillons irradiés masqués par le porte-échantillon pendant l’irradiation, la mesure
de conductivité thermique est diﬀérentielle et ignore les eﬀets de l’oxydation à température
ambiante. De plus, les résultats FTIR montrent que l’oxydation supplémentaire causée par
l’irradiation est très faible. Donc la réduction de conductivité thermique que nous mesurons est
uniquement due à l’amorphisation suite à l’irradiation.
Le lecteur aura peut-être remarqué que la mesure de conductivité thermique par spectroscopie
Raman n’a pas été faite pour les échantillons les plus amorphes. La raison pour cela est que
l’intensité du signal Raman diminue fortement lorsque ρa augmente. À des fractions amorphes
élevées le temps requis pour avoir un spectre propre devient très long, et le temps pour faire la
mesure à plusieurs puissances diﬀérentes est excessif.
3.5.2 Discussion de l’impact sur la conductivité thermique
Nous pouvons conclure de ces résultats que l’apparition d’une phase amorphe dans le silicium
poreux, suite à son irradiation, entraine une réduction importante de la conductivité thermique
du silicium poreux. La conductivité thermique du silicium amorphe est inférieure à celle des
nanostructures du silicium poreux, donc l’introduction d’une phase amorphe réduira la conduc-
tivité thermique eﬀective de toute la couche poreuse. En eﬀet, si on décrit le silicium poreux
partiellement amorphe par des ﬁls de silicium soit amorphes, soit cristallins, en parallèle, on
peut estimer la conductivité thermique dans la direction des ﬁls par l’équation :
κPSi = (1− Φ) [κSi (1− ρa) + κaSiρa] (3.1)
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où Φ est la porosité, κPSi, κSi et κaSi sont la conductivité thermique de, respectivement, la
couche de silicium poreux, les nanoﬁls de silicium cristallin, et le silicium amorphe. L’hypothèse
des ﬁls en parallèle est raisonnable, et basée sur le fait qu’entre les spectres Raman du silicium
poreux non-irradié et irradié, il n’y a pas de décalage signiﬁcatif du pic du silicium cristallin (voir
ﬁgure 3.3). La position de ce pic dépend de plusieurs facteurs, notamment les contraintes [167]
du matériau et les dimensions caractéristiques des nanostructures du silicium poreux [38, 219].
Ainsi, en l’absence de décalage, nous pouvons penser que le diamètre des quasi-colonnes de
silicium poreux ne change pas suite à l’irradiation, et qu’une quasi-colonne traversée par un
ion devient complètement amorphe. Ceci est évidemment vrai seulement lorsqu’il n’y a pas de
réorganisation de la structure du silicium poreux.
Nous obtenons la conductivité thermique des nanoﬁls de silicium cristallin en extrapolant
un modèle développé par Chantrenne et al [47]. En eﬀet, ce modèle décrit la conductivité
thermique de nanoﬁls avec un diamètre de jusqu’à 22 nm, et a été validé par des résultats
expérimentaux [11, 153]. Le diamètre des nanoﬁls correspond au diamètre des cristallites de
silicium poreux donné dans le tableau 3.2. La conductivité thermique du silicium amorphe varie
dans la littérature entre 1 et 5 W.m−1.K−1 [100], alors nous avons pris une valeur intermédiaire
du κaSi = 2 W.m−1.K−1.
Les valeurs de κPSi calculées à l’aide de ce modèle simple sont présentées à la ﬁgure 3.7 et
comparées aux données expérimentales. On voit que le modèle décrit bien les tendances la
réduction de conductivité thermique suite en fonction de l’amorphisation. Cela conﬁrme que
l’introduction d’une phase amorphe dans le silicium poreux cause une réduction de la conductivité
thermique. Le modèle pourrait être aﬃné aﬁn de mieux décrire les valeurs expérimentales, car
le modèle s’en écarte au fur et à mesure que la porosité augmente. Le modèle pourrait être
amélioré notamment en tenant compte de l’état de surface des nanoﬁls de silicium poreux et
de leur diamètre variable, puisqu’il a été démontré que ces deux facteurs peuvent aﬀecter la
conductivité thermique des nanoﬁls de silicium [103, 202, 297].
3.6 Réduction plus importante de la conductivité ther-
mique grâce à la pré-oxydation du silicium poreux
Un substrat de silicium poreux à 56% de porosité a été oxydé pendant 1h à 300◦C avant
l’irradiation, et comparé à du silicium poreux non-oxydé ayant la même porosité. La ﬁgure 3.8a
montre l’évolution de la fraction amorphe en fonction de la dose pour ces deux échantillons, et
on voit qu’il n’y a pas de diﬀérence signiﬁcative entre les deux séries d’échantillons. Par contre,
comme on peut voir à la ﬁgure 3.8b, à fraction amorphe égale, la conductivité thermique du
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silicium poreux pré-oxydé est bien inférieure à celle du silicium poreux non-oxydé. La valeur
de conductivité thermique la plus faible atteinte pour le silicium poreux pré-oxydé est de
κ = 0.6 W.m−1.K−1, pour ρa = 81%, ce qui est équivalent à une réduction d’un facteur 5
par rapport au silicium poreux avant oxydation et irradiation. Donc l’oxydation et l’irradiation
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Figure 3.8 a) Fraction amorphe en fonction de la dose d’irradiation du silicium
poreux, avec et sans pré-oxydation et b) conductivité thermique en fonction de la
fraction amorphe du silicium poreux, avec et sans pré-oxydation.
3.7 Possibilité d’obtenir un eﬀet similaire à plus faible
énergie ou avec des espèces plus légères
Dans les implanteurs ioniques utilisés dans l’industrie des semiconducteurs, la gamme des
« hautes énergies » se situe entre quelques centaines de keV et quelques MeV [190, 224].
L’énergie maximale disponible chez les deux plus grands fabricants d’implanteurs ioniques pour
l’industrie des semiconducteurs, Axcelis et Varian, atteint respectivement 4.5 MeV [13] et 3.75
MeV [9]. Nos résultats présentés ci-dessus ont été obtenus à 100 MeV, ce qui est bien supérieur
aux capacités des implanteurs industriels, et constitue donc un obstacle à l’utilisation de cette
technique dans des applications à grande échelle. Nous allons voir, à l’aide de simulations, s’il
est possible d’amorphiser le silicium poreux à des énergies plus faibles.
Le pouvoir d’arrêt électronique Se doit dépasser un certain seuil pour amorphiser le matériau
irradié. Dans le silicium cristallin, celui-ci a été estimé à 30 keV/nm [40]. Pour le silicium poreux
à 56%, Canut et al. ont trouvé un seuil d’environ 3 keV/nm [41], soit dix fois moins que le
silicium cristallin. À l’aide du logiciel SRIM nous avons fait des simulations pour calculer Se et
Rp pour une sélection d’éléments à travers le tableau périodique.
La ﬁgure 3.9a montre le pouvoir d’arrêt électronique en fonction de l’énergie pour divers
éléments. La ﬁgure illustre également les deux contraintes à respecter. La première est l’énergie
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maximale, qui a été ﬁxée à 4 MeV, d’après les spéciﬁcations des appareils industriels mentionnés
ci-dessus. La deuxième est le seuil d’amorphisation de 3 keV/nm pour le Si poreux à 56% de
porosité. Ces deux contraintes délimitent la zone « favorable » dans laquelle il faudrait se situer
(cadran nord-ouest). On constate qu’aucune des espèces testées ne permet d’amorphiser le
silicium poreux à des énergies inférieures à 4 MeV. Toutefois avec un seuil légèrement plus
bas, à 1 keV/nm, toutes les espèces testées sauf le bore permettraient d’amorphiser le silicium
poreux à 4 MeV.
Nous avons également regardé le parcours de l’ion Rp. Pour être intéressante comme isolant
thermique, la couche poreuse devrait être épaisse d’au moins une dizaine de microns, idéalement
plus. Il est souhaitable que l’irradiation amorphise toute la couche, d’abord pour réduire sa
conductivité thermique, mais aussi parce que les ions devraient arriver en ﬁn de parcours dans le
substrat non-poreux pour ne pas endommager le silicium poreux au régime nucléaire. La ﬁgure
3.9b montre Rp en fonction de l’énergie, pour les mêmes espèces qu’à la ﬁgure 3.9a. Cette
ﬁgure est délimitée seulement par l’énergie maximale à 4 MeV. On voit qu’à 4 MeV seul le bore
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Figure 3.9 a) Pouvoir d’arrêt électronique Se en fonction de l’énergie, calculé par
SRIM, pour diﬀérentes espèces (bore, phosphore, arsenic, xenon, plomb, et uranium)
dans du silicium non-cristallin. b) Parcours de l’ion Rp en fonction de l’énergie, calculé
par SRIM, pour diﬀérentes espèces dans du silicium poreux à 56% de porosité.
Les valeurs de Rp ont été calculées pour le silicium poreux, en prenant la densité eﬀective du
silicium poreux. Ceci est normal, puisque le parcours de l’ion dépend de tout ce que l’ion a
traversé, soit des cristallites de silicium, mais aussi des pores. Par contre les valeurs de Se ont
été calculées pour le silicium non-cristallin. En eﬀet, Se reﬂète la quantité d’énergie transmise
localement et donc c’est la densité réelle du silicium qui compte ici.
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Ces calculs ont été faits pour du silicium poreux à 56%, et on peut voir qu’aucune des espèces
testées permet d’attendre son seuil d’endommagement Se = 3 keV/nm à une énergie inférieure
à 4 MeV. Dans ces conditions il apparaît diﬃcile d’amorphiser le silicium poreux à 56 % avec
des équipements industriels existants. Cela dit, il existe un autre levier : la porosité. La ﬁgure
3.4 montre que la sensibilité de silicium poreux augmente avec sa porosité. Logiquement en
augmentant la porosité on devrait réduire le seuil d’endommagement, et réduire ainsi l’énergie
nécessaire.
Aussi, ces résultats montrent que l’on devrait pouvoir obtenir des résultats similaires à des
énergies bien plus faibles que 100 MeV et avec des espèces plus légères que l’uranium. Cela
signiﬁe que l’on peut utiliser des accélérateurs plus petits et plus accessibles que le GANIL, ce
qui devrait faciliter grandement la suite des travaux.
3.8 Conclusion
Nous avons donc réussi à amorphiser le silicium poreux en l’irradiant avec des ions uranium à
110 MeV. Cela permet de réduire sa conductivité thermique jusqu’à 3 fois. Aussi, l’amorphisation
et la réduction de conductivité thermique peuvent être contrôlées avec la dose d’irradiation. De
plus, en pré-oxydant le silicium poreux on peut ampliﬁer la réduction de conductivité thermique,
sans aﬀecter de façon signiﬁcative la fraction amorphe, pour atteindre un facteur de réduction
de 5. Aux fortes fractions amorphes on observe une réorganisation limitée de la structure, mais
celle-ci reste poreuse, et l’irradiation ne cause pas de dommage (ﬁssuration ou écrasement par
exemple).
Ces résultats sont importants pour plusieurs raisons. D’abord cette technique est une façon
intéressante de réduire la conductivité thermique du silicium poreux, puisque du silicium poreux
à 56% de porosité et amorphisé à 83% a une conductivité thermique plus faible que le silicium
poreux non-irradié à 75% de porosité. Cela permettrait de réduire la porosité tout en gardant le
même niveau de performances d’isolation thermique, et donc d’atténuer les problèmes liés à
la faible tenue mécanique du silicium poreux à forte porosité. De plus l’irradiation peut être
combinée avec la préoxydation pour diminuer encore plus la conductivité thermique.
Ensuite, ces résultats sont intéressants d’un point de vue fondamental. En eﬀet il s’agit de
la première fois que le silicium a été endommagé au régime électronique par des espèces
mono-ioniques. Le silicium poreux pourrait donc constituer un système intéressant pour l’étude
des intéractions au régime électronique dans le silicium.
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Finalement, grâce à cette technique, nous avons créé un matériau nouveau : le silicium poreux
amorphe (ou le silicium amorphe poreux !). Les couches de silicium amorphe ont typiquement
une épaisseur de quelques microns, or ici nous avons créé des couches de 10 μm. Bien que nous
n’ayons pas identiﬁé d’application actuellement, ce nouveau matériau pourrait en susciter.
3.8.1 Travaux futurs
Aﬁn d’approfondir les connaissances de ce phénomène, les travaux suivants sont suggérés :
- Tenter d’obtenir ces mêmes résultats à des niveaux d’énergie accessibles à des implanteurs
ionique industriels. Une des voies les plus prometteuses serait d’augmenter la porosité
(par rapport à 56%) dans le but de diminuer le seuil d’amorphisation.
- Mesurer l’eﬀet de l’amorphisation sur les propriétés mécaniques du silicium poreux. On
peut s’attendre à ce que le silicium poreux amorphe soit moins dur et ait un module de
Young plus faible. Cela dit, ce n’est pas forcément une mauvaise chose, puisque le silicium
poreux deviendrait également moins fragile.
- Déterminer à partir de quelle température le silicium poreux amorphisé se recristallise et
évaluer les conséquences de cela.
- Nous avons observé qualitativement au MEB que l’évolution de structure causée par
l’irradiation parait uniforme. Il serait intéressant de faire des mesures Raman sur la tranche
des échantillons pour évaluer quantitativement l’uniformité de l’amorphisation en fonction
de la profondeur.
- Bien que la préparation des échantillons risque d’être diﬃcile, des images TEM à haute
résolution permettant de voir précisément la localisation des phases amorphes et cristallines
seraient très intéressantes.
- Nous n’avons pas réussi à mesurer la conductivité thermique des échantillons très amorphes
par spectroscopie Raman. Ces mesures devraient être complétées par une autre technique
(SThM par exemple).
- Décrire l’amorphisation du silicium poreux quantitativement en utilisant le modèle de la
pointe thermique.
- Irradier le carbure de silicium poreux aﬁn de voir s’il est possible d’obtenir le même eﬀet.
- Faire les mesures FTIR directement après l’irradiation pour voir comment l’irradiation




FABRICATION DU CARBURE DE
SILICIUM POREUX PAR GRAVURE
ÉLECTROCHIMIQUE1
4.1 Introduction
Nous voulons caractériser les propriétés du carbure de silicium poreux et, à terme, l’intégrer dans
des dispositifs micro-fabriqués. Cela implique de pouvoir fabriquer des échantillons uniformes et
de bien contrôler le procédé de fabrication.
Objectif
Développer un procédé de porosiﬁcation contrôlé, de façon à pouvoir fabriquer des couches de
SiC poreux épaisses et uniformes.
Organisation du chapitre
Nous verrons au ﬁl de ce chapitre que les propriétés physiques des substrats de carbure de
silicium ont une importance déterminante sur leur comportement lors de la porosiﬁcation, et
en particulier, ces propriétés varient fortement d’un fournisseur à un autre. C’est pour
cette raison que la présentation des résultats est organisée selon la provenance des substrats
étudiés (Cree, Tankeblue, et SiCrystal). Une étude préliminaire a été faite à l’Insa de Lyon,
en utilisant la première version du système d’illumination UV (voir section 2.1.2). Ensuite,
à l’Université de Sherbrooke, nous avons amélioré le système d’éclairage et développé une
approche permettant de tester plusieurs niveaux de courant sur un même échantillon, ce qui a
permis d’utiliser moins d’échantillons, et surtout, réduire fortement la durée des tests. Grâce
à cette méthode nous avons pu aboutir à des cartes du procédé de porosiﬁcation, en
fonction de la concentration en acide ﬂuorhydrique et la densité de courant. Toutefois ces cartes
ont été obtenues sur les substrats Tankeblue et SiCrystal, et l’étude préliminaire sur les substrats
fournis par Cree. Étant donné les diﬀérences entre les résultats obtenus sur les substrats Cree
et les deux autres, nous devons présenter également les résultats de l’étude préliminaire.
1Les résultats de la section 4.3 ont été publiés dans [194] et présentés en conférence [193, 196]. Les résultats
de la section 4.4 ont été partiellement présentés en conférence [195].
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4.2 Méthodes expérimentales
Les méthodes et équipements de fabrication du carbure de silicium poreux sont décrits au
chapitre 2. Nous décrirons ici une méthode permettant de tester plusieurs niveaux de courant
sur un seul échantillon.
4.2.1 Méthode pour tester plusieurs niveaux de courant sur un
seul échantillon
La gravure du SiC est un procédé relativement long (de l’ordre de l’heure pour un échantillon)
et le matériau de base est coûteux. Nous avons développé une méthode permettant de tester
plusieurs niveaux de densité de courant sur un même échantillon aﬁn de réduire la durée et
les coûts des tests. Le principe est d’appliquer successivement plusieurs niveaux de densité de
courant diﬀérents sur un même échantillon, ce qui crée un échantillon formé de plusieurs couches
de porosité diﬀérente. Nous avons vu lors de l’étude préliminaire que les diﬀérences entre les
diﬀérentes morphologies sont assez marquées, ce qui permet à priori de relier facilement les
diﬀérentes couches obtenues au densités de courant. Ce principe est illustré à la ﬁgure 4.1. Ce
procédé a été utilisé pour obtenir les cartes de procédés qui seront présentées à la section 4.4.
Dans cette section nous allons étudier en détail l’exemple d’un échantillon gravé à 8 niveaux de
courants diﬀérents pour illustrer comment les informations sont obtenues avec cette méthode.
Figure 4.1 Formation d’un échantillon avec trois couches de porosité diﬀérente en
appliquant trois niveaux diﬀérents de courant successifs.
L’échantillon utilisé est un morceau de substrat Tankeblue 6H dopé-n porosiﬁé sur la face Si,
orienté « on-axis ». Un contact ohmique de nickel est formé sur la face arrière. L’électrolyte
est un mélange HF 49% - eau DI (désionisée) - éthanol absolu (1:4:5)vol. Ces gravures ont été
réalisées à l’Université de Sherbrooke sous illumination UV à 395 nm. Le tableau 4.1 donne
les densités de courant et temps de gravure pour chaque couche. Le temps de gravure eﬃcace
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pour chaque couche est de 60 s, mais un temps de repos plus élevé est utilisé lorsque la densité
de courant est plus élevée.
Tableau 4.1 Densité de courant et temps de gravure pour chaque couche. On







1 470 240 1s-3s
2 220 240 1s-3s
3 100 240 1s-3s
4 47 180 1s-2s
5 22 180 1s-2s
6 10 180 1s-2s
7 4.7 120 1s-1s
8 2.2 120 1s-1s
L’échantillon fabriqué avec ces paramètres est illustré à la ﬁgure 4.2. La ﬁgure 4.2a montre
une image MEB en coupe de toute la couche. On voit eﬀectivement qu’il y a plusieurs couches
de porosité diﬀérentes. Ensuite les ﬁgures b-f montrent des images à plus fort grossissement
des diﬀérentes couches. Les images b-f sont en ordre de profondeur croissante dans la couche
poreuse.
La plupart des transitions entre les couches sont nettes et faciles à identiﬁer. À bas courant
cela est un moins aisé à cause de la porosité et l’épaisseur faibles, mais la distinction reste
possible. L’attribution de la zone à 100 mA/cm2 vous surprendra peut-être puisque cette zone
est clairement formée d’une bicouche (ﬁgure 4.2c). Nous verrons plus tard que ce genre de
bicouche est typique de ce régime de courant, mais en attendant, nous avons fabriqué une
couche poreuse gravée uniquement à 100 mA/cm2. Une image MEB en coupe de cet échantillon
est donnée à la ﬁgure 4.3, et on retrouve la même structure en bicouche, malgré l’utilisation
d’une seule valeur de densité de courant.
Aﬁn de conﬁrmer la validité de cette technique, nous avons fabriqué deux échantillons de carbure
de silicium poreux épais, le premier à une densité de courant de 40 mA/cm2 et le deuxième à
220 mA/cm2. On constate que l’on retrouve les mêmes morphologies (voir ﬁgure 4.4).
Discussion
Grâce à cette technique on a pu tester 8 niveaux de densité de courant sur un seul échantillon
et identiﬁer les morphologies correspondantes. De plus on peut extraire la vitesse de gravure en
fonction de la densité de courant en mesurant l’épaisseur de chaque couche.
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Figure 4.2 Images MEB em coupe d’un échantillon gravé à huit densités de courant
diﬀérentes. a) La couche entière. Les diﬀérentes couches sont indiquées, de même que
la densité de courant correspondante et le numéro de ﬁgure montrant le grossissement
de cette couche. b) Grossissement des couches formées à 470 et 220 mA/cm2. Les
traits pointillés indiquent la limite entre les zones. c) 100 mA/cm2 d) 47 mA/cm2 e)
22 mA/cm2 f)10, 4.7 et 2.2 mA/cm2.
On pourrait s’attendre à ce que les couches poreuses soient aﬀectées par les couches supérieures
fabriquées avant, soit en perturbant le transport de masse ou en aﬀectant la nucléation des
pores. Mais, lorsqu’on fabrique des couches poreuses avec une seule densité de courant, on
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Figure 4.3 Image MEB en coupe d’une couche de carbure de silicium poreux
fabriquée avec une densité de courant de 100 mA/cm2. On obtient une bicouche,
comme celle observée à la ﬁgure 4.2c.
Figure 4.4 Images MEB en coupe montrant des couches de carbure de silicium
poreux fabriquées à 40 et 220 mA/cm2. a) 40 mA/cm2, et b) grossissement d’une
partie de cette couche. c) 220 mA/cm2, et d) grossissement.
obtient la même morphologie que dans le multi-couche. De plus, les vitesses de gravure mesurées
sur les échantillons multi-couche sont sensiblement les mêmes que ceux observés lors de la
fabrication de mono-couches épaisses (voir la ﬁn de ce chapitre). Cela conﬁrme la validité de la
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technique, et montre que le transport de masse et la nucléation des pores ne sont pas perturbés
par la présence des couches poreuses formées précédemment.
Dans l’example présenté, nous avons procédé dans le sens des densités de courant décroissantes,
donc les couches les plus poreuses se retrouvent en haut. Nous avons également essayé de faire
ce test dans le sens des densités de courant croissantes, mais les couches les moins poreuses
se sont décollées. Cela pourrait être causé par un dégagement gazeux plus fort à densité de
courant plus élevée qui pourrait causer le décollement des couches moins poreuses, comme
constaté par Tanaka et al. [207, 259].
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4.3 Étude préliminaire sur substrats type-n Cree 6H
face-Si
4.3.1 Paramètres de gravure
Les paramètres suivants ont été utilisés dans toute cette section (4.3).
Propriétés du substrat : Cree 6H 2”, dopé type-n, poli face Si, résistivité 0.062 Ω.cm,
orientation « on-axis » (0.03◦). Tous les tests ont été faits sur le même substrat.
Contact face arrière : Un contact ohmique n’a pas été fabriqué sur la face arrière de ces
échantillons, ils ont été posés directement sur l’électrode en cuivre.
Électrolyte : HF 48% - eau DI - éthanol absolu (1:4:5)vol.
Face du substrat de SiC : toutes les gravures ont été eﬀectuées sur la face Si du substrat.
Temps de gravure : temps total de 30 min, gravure pulsée attaque/repos 1s-1s (soit un
temps eﬃcace de 15 min).
Banc de porosiﬁcation : cellule simple face à l’Insa de Lyon.
Densité de courant : variable.
Éclairage UV : tests eﬀectués sous illumination et dans le noir. Pour les tests sous illumination
c’est la première version du système d’éclairage qui est utilisée 2.1.2.
Numéros SSE : F020A-Z, F268A-E.
4.3.2 Eﬀet de la densité de courant sur la morphologie
Type de morphologies observées et relation entre densité de courant et morphologie
Nous avons fait des tests de porosiﬁcation entre 5 et 300 mA/cm2 et avons observé quatre
morphologies diﬀérentes, qui sont illustrées à la ﬁgure 4.5. Le tableau 4.2 montre les morphologies
obtenues en fonction de la densité de courant.
À faible courant on obtient la morphologie 1 dans des couches homogènes. À l’autre extrême
des valeurs de courant, on obtient la morphologie 4 uniquement en bicouche, sous une couche
de type 3 (voir ﬁgure 4.6b). Entre 7 et 20 mA/cm2 on peut obtenir la morphologie 2 ou 3, soit
séparément ou dans la même couche de carbure de silicium poreux. Plus le courant augmente,
plus la morphologie 3 est probable, mais cette tendance n’est pas monotone : par exemple
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Figure 4.5 Images MEB en coupe montrant les morphologies observées sur les
substrats Cree : a) morphologie 1, b) morphologie 2, c) morphologie 3, et 4)
morphologie 4. Les ﬁgures b), c) et d) ont la même orientation cristalline que a).
Tableau 4.2 Morphologies poreuses observées en fonction du courant. Chaque
valeur de densité a été testée une fois, sauf indication contraire.
Densité de courant (mA/cm2) Morphologie résultante
3, 5 (x2) Morpho 1
7, 9, 11 Morpho 2, avec quelques inclusions de la morpho 3
13 Morpho 3
15 (x2) Morpho 2, avec plusieurs inclusions de la morpho 3
15 Morpho 2 uniforme
20 Morpho 2, avec plusieurs inclusions de la morpho 3
25 Morpho 3
50, 75, 125, 200, 300 Bicouche morpho 3 + morpho 4
le troisième échantillon fabriqué à 15 mA/cm2 donne la morphologie 2 et celui fabriqué à 13
mA/cm2 donne la 3. Lorsque ces deux morphologies co-existent dans une même couche poreuse
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la propoprtion de la morphologie 3 augmente globalement avec la densité de courant. Dans ce
cas, l’inhomogénéité est latérale, comme le montre la ﬁgure 4.6a.
Figure 4.6 Images MEB en coupe montrant la co-existence de diﬀérentes morpholo-
gies dans la même couche de carbure de silicium poreux. a) Mélange de morphologies
2 et 3, fabriqué à une densité de courant de 15 mA/cm2. b) Mélange de morphologies
3 et 4, fabriqué à une densité de courant de 300 mA/cm2. L’orientation cristalline
est la même dans les deux ﬁgures.
On observe aussi que la porosité augmente suivant l’ordre 1-2-3-4 des morphologies, et les
pores deviennent également plus gros. De plus l’orientation suit de plus en plus l’axe cristallin
<0001>.
État de la surface des couches poreuse
L’état de surface est diﬀérent pour chaque morphologie (voir la ﬁgure 4.7). La surface de la
morphologie 1 est très peu poreuse, avec des pores qui se propagent presque parallèlement
à la surface de l’échantillon. Pour la morphologie 2 on observe deux cas de ﬁgure : soit une
couche de transition formée de la morphologie 1 (ﬁgure 4.7b), soit des pores uniformes jusqu’à
la surface (ﬁgure 4.7c). Ce deuxième cas est uniquement observé pour les échantillons où les
morphologies 2 et 3 coexistent. La porosité de la surface semble augmenter avec la quantité de
pores de type 3 dans la couche, mais plus de tests doivent être faits pour conﬁrmer cela. Pour
la troisième morphologie, on observe que la surface est moins poreuse, avec des nanostructures
plus ﬁnes à la surface. La morphologie 4 est toujours observée en-dessous de la morphologie 3.
Discussion
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Figure 4.7 Images MEB montrant l’état de la surface du carbure de silicium poreux
pour les diﬀérentes morphologies.
Les morphologies 1 et 4 sont semblables respectivement aux morphologies « dendritique »
et « colonnaire » observées par Shishkin et al. [239], et les morphologies 2 et 3 ressemblent
respectivement aux morphologies « nano-poreuse » et « micro-poreuse » décrites par Mynbaeva
et al. [182], en particulier par rapport à leur comportement. Ces auteurs avaient observé
que les deux types pouvaient exister dans un même échantillon, et que la quantité de type 3
augmentaient avec le courant, ce qui correspond également à ce que nous observons. Finalement,
l’évolution de la porosité avec la profondeur (ﬁgure 4.7a et 4.7b) est cohérente avec ce qui a
été observé dans la littérature [289, 290].
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4.3.3 Eﬀet de l’éclairage UV sur la morphologie
Nous avons fait une étude comparative sur l’eﬀet de l’éclairage UV sur la morphologie du
carbure de silicium poreux a trois densités de courant diﬀérentes (5, 25 et 200 mA/cm2). Les
images MEB de ces échantillons sont présentées à la ﬁgure 4.8.
À 5 mA/cm2, nous retrouvons la morphologie 1 dans une couche uniforme. Par contre en
absence de lumière, la couche est non-continue, avec un front de gravure approximativement
circulaire, suggèrent une gravure isotrope (ﬁgure 4.8a-b). À 25 mA/cm2 on retrouve une
couche homogène de la morphologie 3 sous illumination UV (ﬁgure 4.8c-d). En revanche dans
le noir la couche-poreuse est très inhomogène et est composée de plusieurs morphologies
distinctes. La couche poreuse est continue, mais le front de gravure n’est pas droit. Cette
forme pourrait correspondre à des ilots poreux isolés, comme ceux observés à 5 mA/cm2, qui
se rejoignent lorsque la gravure est prolongée. Finalement à 200 mA/cm2, nous observons la
même morphologie avec et sans illumination, et la vitesse de gravure est également pareil (ﬁgure
4.8e-f). Toutefois, en absence d’éclairage, les pores sont moins droits.
L’éclairage UV a donc un eﬀet plus marqué à faible courant. À 5 et 25 mA/cm2 en absence
de lumière UV, on constate une nucléation non-uniforme ce qui mène à des fronts de gravure
inhomogènes. À l’intérieur des couches poreuses obtenues dans le noir, il y a un mélange assez
chaotique de morphologies, par contre, les types de morphologie observés dans le noir sont
les mêmes que ceux obtenus sous éclairage. Étant donné que les morphologies poreuses sont
généralement reliées au mécanisme de génération des trous d’électrons, cela laisserait supposer
qu’une fois la porosiﬁcation amorcée, les trous ne sont pas photo-générés.
Nous avons constaté que les morphologies 2 et 3 correspondent aux morphologies « nano-
poreuse » et « micro-poreuse » de Mynbaeva et al., et exhibent un comportement similaire.
Cependant ces auteurs constatent que l’absence d’éclairage n’a pas d’eﬀet sur la morphologie
de leurs échantillons [185], ce qui n’est pas le cas ici.
4.3.4 Étude Raman
Nous avons fait des mesures Raman sur les quatre morphologies observées, à une longueur
d’onde de 532 nm. Les mesures ont été réalisées sur la surface des échantillons pour les
morphologies 1 à 3, pour la morphologie 4 nous avons dû faire la mesure sur la section d’un
échantillon clivé, puisque cette morphologie se trouve toujours en bicouche, sous une couche de
la morphologie 3. On remarque plusieurs diﬀérences entre les spectres du SiC massif et poreux :
i) le mode TO interdit E1 à 797 cm−1 est visible, ii) le pic LO (longitudinal optique) à 967 cm−1
se décale vers les hautes énergies et son intensité diminue, et iii) un nouveau pic assez large
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Figure 4.8 Eﬀet de l’illumination UV sur les morphologies poreuses obtenues sur la
face Si du SiC Cree 6H type-n. Colonne de gauche : avec illumination UV. Colonne de
droite : sans illumination UV. a,b) 5 mA/cm2, c,d) 25 mA/cm2, e,f) 200 mA/cm2.
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apparaît autour de 945 cm−1. Ces deux dernières diﬀérences deviennent plus prononcées lorsque
la porosité des échantillons augmente. Le pic E2 (6/6) est moins intense pour le spectre de la
morphologie 4, mais cela est probablement dû au fait que la mesure a été faite sur la section de
l’échantillon. Le mode interdit E1 TO est très légèrement visible dans le SiC massif, puisque
l’utilisation de la conﬁguration micro-Raman fait en sorte que la lumière incidente n’est pas







































Figure 4.9 Spectres Raman du carbure de silicium poreux pour diﬀérentes morpho-
logies.
L’apparition du mode interdit E1 TO dans le carbure de silicium poreux est due à une relaxation
des règles de sélection Raman à cause de la diﬀusion de la lumière à l’intérieur de la couche
poreuse. La décalage du pic LO vers les plus hautes énergies peut être expliqué par un couplage
plasmon-phonon (pic LOPC). Ce phénomène est bien connu pour le SiC massif [187], la




, où n est la densité de porteurs
libres, e la charge de l’électron, m∗ leur masse eﬀective, et ε la constante diélectrique. Dans
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le cas du SiC massif, le décalage du pic LOPC est habituellement causé par une variation
du dopage du matériau. Dans le cas de la porosiﬁcation du SiC, aucun de ces paramètres
ne devraient changer par rapport au SiC massif à part la constante diélectrique. En eﬀet, en
formant des pores dans le SiC, sa constante diélectrique eﬀective diminue, ce qui augmente la
fréquence du plasmon ωp et cause un décalage du pic vers les plus hautes énergies.
L’apparition d’un nouveau pic autour de 945 cm−1 a déjà été observée et attribuée au mode du
polariton de surface [265]. L’intensité de ce pic augmente avec la porosité, puisque le rapport
surface-volume augmente également avec la porosité.
D’autres auteurs [186] ont fait des mesures Raman sur du carbure de silicium poreux et observent
un décalage du pic LOPC, mais contrairement à nos spectres, vers les plus faibles énergies, ce
qu’ils attribuent à des contraintes en tension dans le matériau. De plus ils n’observent pas de
pic supplémentaire à 945 cm−1, donc il est possible que leurs échantillons poreux soient de
nature diﬀérente aux nôtres.
Cette étude est intéressante puisqu’on voit qu’il y a une corrélation entre la forme des spectres
Raman et le type de morphologie et la porosité. En développant davantage cette étude, la
spectroscopie Raman pourrait être utilisée pour caractériser les couches poreuses de façon
rapide et, surtout, non-destructive.
4.3.5 Conclusion de l’étude préliminaire
Nous avons fait une étude préliminaire sur la face silicium d’un substrat de SiC 6H type-n de Cree.
En faisant varier la densité de courant lors de la porosiﬁcation, on peut contrôler la morphologie,
et quatre morphologies distinctes ont été observées. Une étude comparative de l’eﬀet de
l’éclairage UV montre que celui-ci améliore l’uniformité des couches, et est essentiel pour assurer
une nucléation des pores homogène à plus faible courant. Finalement, la caractérisation par
spectroscopie Raman montre une forte corrélation entre les spectres Raman et la morphologie
poreuse, donc cette technique pourrait être utilisée pour la caractérisation non-destructive du
SiC poreux.
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4.4 Étude des substrats Tankeblue et SiCrystal
L’étude préliminaire sur les substrats fournis par Cree montre que le courant de gravure a un
eﬀet important sur la morphologie du carbure de silicium poreux et montre également qu’il
est diﬃcile d’obtenir des couches uniformes. Nous avons donc cherché à établir des cartes du
procédé de porosiﬁcation aﬁn de mieux identiﬁer les paramètres menant à des échantillons
poreux uniformes.
4.4.1 Cartes de procédé sur la face Si
Les tests suivants ont été réalisés à l’Université de Sherbrooke, selon le procédé et l’équipement
décrits au chapitre 2. Les cartes de procédé ont été faites en fonction de la concentration en HF
et la densité de courant. Nous avons utilisé la méthode présentée au début du chapitre (section
4.2.1) pour tester plusieurs niveaux de courant avec un seul échantillon.
La concentration en éthanol est restée constante et nous avons varié le ratio HF/eau. Le temps
de gravure eﬃcace était toujours de 1 min, mais le temps de repos a été ajusté selon la densité
de courant, tel que détaillé au tableau 4.3. Tous les substrats avaient des contacts ohmiques
(Ni 200 nm) sur la face arrière.









[100-1000 [ 1s/3s 1 4
[10-100 [ 1s/2s 1 3
[1-10 [ 1s/1s 1 2
Tankeblue type-n 6H face-Si
Ce substrat avait une résistivité de 0.047 Ω.cm et la lampe à 395 nm a été utilisée. Cinq
concentrations ont été testées à diﬀérents niveaux de courant (voir tableau 4.4).
La ﬁgure 4.10 montre la couche obtenue pour la plus faible concentration en HF testée (HF
48%-eau DI-éthanol (1:24:25)vol). La couche obtenue est très mince, et on distingue au moins
trois porosités, alors que neuf densités de courant diﬀérentes ont été utilisées. D’après l’état
de la surface de l’échantillon, visible à la ﬁgure 4.10b, l’échantillon a visiblement subi de
l’électropolissage pour les densités de courant plus élevées. Quant à l’échantillon porosiﬁé à la
plus forte concentration en HF (HF 48%-eau DI-éthanol (25:0:25)vol), la couche est en très
mauvais état, puisque elle s’est délaminé, mais elle a aussi subi de l’électropolissage.
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Tableau 4.4 Concentrations et densités de courant testées pour les échantillons
Tankeblue type-n 6H face Si
HF 48% - eau DI - éthanol No. SSE Densités de courant (mA/cm2)
(1:24:25)vol H341C 1, 2.2, 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
(2.5:22.5:25)vol H341E 1, 2.2, 4.7, 10, 22, 47, 100, 220
(5:20:25)vol H341B, H341G 2.2, 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
(10:15:25)vol H341D 1, 2.2, 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
(25:0:25)vol H341A 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
Figure 4.10 Gravure à plusieurs niveaux de courant avec un électrolyte à faible
concentration HF 48%-eau DI-éthanol (1:24:25)vol. a) Vue en coupe, où on peut
distinguer au moins trois niveaux de porosité, et b) vue en angle permettant de voir
la surface qui a subi de l’électropolissage.
La ﬁgure 4.4 montre la carte courant/concentration pour les trois autres concentration testées.
Pour les concentrations (2.5:22.5:25)vol et (10:15:25)vol il y a un doute sur l’attribution des
couches aux niveaux de densité de courant, puisque d’une part il manque des couches à cause
du décollement ou de l’électropolissage, et d’autre part les niveaux de courant les plus faibles
(1 et 2 mA/cm2) donnent des couches très minces et peu poreuses et la limite est diﬃcile à
distinguer. Il se peut donc que les morphologies soient « décalées » d’un niveau de densité de
courant, mais cela ne change rien aux tendances que nous allons extraire. Il n’y a pas de doute
sur l’attribution des couches pour la concentration intermédiaire (5:20:25)vol. La ﬁgure 4.12
montre la vitesse de porosiﬁcation en fonction de la densité de courant, à partir des épaisseurs
mesurées au MEB pour chaque couche.
On peut observer plusieurs tendances à partir de cette carte et la courbe de vitesse de gravure :
- À concentration égale la porosité augmente visiblement avec la densité de courant.
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Figure 4.11 Carte des morphologies de SiC poreux en fonction de l’électrolyte et la
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Figure 4.12 Vitesse de porosiﬁcation en fonction de la densité de courant pour les
substrats Tankeblue 4H et 6H et SiCrystal 4H pour la concentration (5:20:25)vol. Les
barres d’erreur représentent l’écart par rapport aux valeurs minimales et maximales
lorsqu’il y a plusieurs valeurs.
- La vitesse de gravure augmente avec la densité de courant (c’est le cas également pour
les autres concentrations).
- À courant égal, la vitesse de gravure augmente avec la concentration en HF.
- À faible concentration d’acide ﬂuorhydrique ((2.5:22.5:25)vol) on observe les mêmes
morphologies qu’à la concentration intermédiaire. Par contre on atteint le régime d’élec-
tropolissage à des densités de courant plus faibles.
- À plus forte concentration ((10:15:25)vol) : à chaque niveau de courant, en haut de la
couche on observe que la porosité est faible, comme pour la concentration intermédiaire.
Ensuite la porosité évolue vers une structure qui tend à former des pores arrondis organisés
en strates (surtout à plus fort courant), ce qui est probablement au moins en partie
responsable du décollement des couches observé.
Pour la concentration intermédiaire, on distingue trois régimes en fonction de la densité de
courant :
Régime à faible porosité : De 4.7 à 47 mA/cm2 on obtient une morphologie à faible porosité.
En augmentant le courant à l’intérieur de cette plage, les pores deviennent plus verticaux
et plus gros. Toutefois on remarque qu’il y a toujours un gradient de porosité, avec une
plus faible porosité en haut de la couche poreuse.
Régime à porosité élevée : À plus fort courant (220-470 mA/cm2) on observe une structure
fortement poreuse et uniforme.
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Régime de transition : Entre ces deux morphologies (100 mA/cm2) on obtient un bicouche
formé des deux morphologies précédemment décrites.
Les échantillons présentés précédemment à la section 4.2.1 (ﬁgures 4.3 et 4.4) pour conﬁrmer
la validité de la technique de porosiﬁcation en multi-couche permettent également de conﬁrmer
ces diﬀérents régimes. En eﬀet, l’échantillon de la ﬁgure 4.4a a été fabriqué à 40 mA/cm2 et
correspond à la morphologie à faible porosité. L’échantillon de la ﬁgure 4.4c a été fabriqué
à un courant plus élevé, de 220 mA/cm2, et correspond à la morphologie à porosité élevée.
L’échantillon présenté à la ﬁgure 4.3 a été fabriqué à une densité de courant de 100 mA/cm2,
mais est composé de deux couches de porosité diﬀérente, et il se trouve donc dans ce régime
de transition.
Tankeblue type-n 4H face-Si
Les mêmes tests ont été eﬀectués sur des substrats 4H de Tankeblue avec une résistivité
< 0.1 Ω.cm,2 éclairés avec la lampe à 365 nm et avec trois niveaux de concentration en acide
ﬂuorhydrique. Les niveaux de courant sont donnés par le tableau 4.5.
Tableau 4.5 Concentrations et densités de courant testées pour les échantillons
Tankeblue type-n 4H face Si
HF 48% - eau DI - éthanol No. SSE Densités de courant (mA/cm2)
(2.5:22.5:25)vol H343B 2.2, 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
(5:20:25)vol H343C, H343D 4.7, 10, 22, 47, 100, 130, 170, 220, 280,
360, 470
(10:15:25)vol H343A 1, 2.2, 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
La ﬁgure 4.13 montre la carte des morphologies obtenues en fonction de la concentration en
acide ﬂuorhydrique et le courant, et la vitesse de porosiﬁcation en fonction de la densité de
courant est également donnée à la ﬁgure 4.12. Comme pour la carte précédente il y a un doute
sur l’attribution des morphologies pour les concentrations (2.5:22.5:25)vol et (10:15:25)vol, mais
pas pour (5:20:25)vol.
Les observations faites pour la carte précédente sur substrat 6H sont toutes valides pour le
substrat 4H. On peut rajouter quelques observations
- La vitesse de porosiﬁcation est sensiblement la même pour les polytypes 4H et 6H d’après
la ﬁgure 4.12.
2Spéciﬁcation fournie par le fabricant
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Figure 4.13 Carte des morphologies de SiC poreux en fonction de l’électrolyte et la
densité de courant pour la face Si du SiC Tankeblue type-n 4H.
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- À la concentration intermédiaire, on observe également trois régime distincts de porosi-
ﬁcation. Jusqu’à 100 mA/cm2 le comportement est le même que pour le substrat 6H.
Par contre la morphologie uniforme à haute porosité apparaît à des courants plus élevés,
à partir de 360 mA/cm2. La zone de transition entre les deux morphologies est plus
grande, puisqu’elle est présente entre 100 mA/cm2 et 280 mA/cm2, et à l’intérieur de
cette plage nous avons observé une grande variété de morphologies, soit des bicouches ou
des couches non-uniformes. La ﬁgure 4.14 montre une couche épaisse et uniforme gravée
à 360 mA/cm2, ce qui conﬁrme ce type de morphologie à porosité élevée.
Figure 4.14 Couche de SiC poreux formée à 360 mA/cm2 sur la face Si d’un
substrat Tankeblue 4H type n. a) toute la couche et b) agrandissement.
SiCrystal type-n 4H face-Si
Une carte de procédé a également été faite sur un substrat SiCrystal 4H de résistivité
0.0157 Ω.cm, et éclairé avec la lampe à 365 nm. Les paramètres testés sont donnés dans le
tableau 4.6, et la carte des morphologies est présentée à la ﬁgure 4.6.
Tableau 4.6 Concentrations et densités de courant testées pour les échantillons
SiCrystal type-n 4H face Si
HF 48% - eau DI - éthanol No. SSE Densités de courant (mA/cm2)
(2.5:22.5:25)vol G830J 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
(4:21:25)vol G830M 10, 22, 47, 100, 150, 220, 320, 470
(5:20:25)vol G830E, I, L 1, 2.2, 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 320, 470,
540, 620, 713
(10:15:25)vol G830K 2.2, 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
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Figure 4.15 Carte des morphologies de SiC poreux en fonction de l’électrolyte et la
densité de courant pour la face Si du SiC SiCrystal type-n 4H.
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À la concentration la plus faible et la plus élevée, on obtient sensiblement les mêmes morphologies
que pour les deux polytypes Tankeblue, donc les images ne sont pas montrées ici. Par contre
nous n’avons pas fait de gravure aux niveaux de courant les plus faibles, et donc il n’y a pas
d’ambiguité quant à l’attribution des morphologies, alors nous pouvons tracer la vitesse de
gravure en fonction de la densité de courant pour les quatre concentrations testées (ﬁgure 4.16).
La vitesse de gravure pour la concentration (5:20:25)vol est également comparée aux vitesses
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Figure 4.16 Vitesse de porosiﬁcation en fonction de la densité de courant pour
le substrat SiCrystal 4H et diﬀérentes concentrations en HF. Les barres d’erreur
représentent l’écart par rapport aux valeurs minimales et maximales lorsqu’il y a
plusieurs valeurs.
Nous faisons les observations suivantes par rapport à ces résultats :
- La vitesse de gravure augmente avec le concentration en HF. Par contre pour la plus
forte concentration cela est vrai seulement jusqu’à 10 mA/cm2, et ensuite la vitesse de
gravure devient égale à celle de la concentration (5:20:25)vol. Cela indique peut-être que
la réaction est limitée par le transport de masse, et coïncide également avec la formation
des pores arrondis organisés en strates (v. ﬁgure 4.11 et 4.13). La diminution de la vitesse
de gravure observée à 150 mA/cm2 peut s’expliquer par le fait que la porosité augmente
subitement.
- La vitesse de gravure est très proche de celle mesurée sur les substrats Tankeblue
- À la concentration intermédiaire de (5:20:25)vol, on a un régime « de transition » qui
commence à 100 mA/cm2, avec la formation de bicouches et des morphologies non-
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uniformes, comme pour les substrats Tankeblue. Par contre, à la diﬀérence des substrats
Tankeblue, ce régime s’étend vers les densités de courant plus élevées, et nous n’avons
pas trouvé de régime menant à la formation de morphologie stable avant le décollement
de la couche et l’électropolissage.
Un de nos buts lors de cette étude était justement d’identiﬁer des paramètres menant à des
morphologies uniformes. D’après les résultats des substrats Tankeblue, en diminuant le courant,
on obtient des morphologies stables, mais au prix d’une vitesse de gravure plus faible. Nous
avons donc fait le même test avec une concentration légèrement plus faible, de (4:21:25)vol.
Sur la ﬁgure 4.6 on voit que l’on retrouve un bicouche à 100 mA/cm2, mais à 150 mA/cm2 on
obtient une morphologie semblable à la morphologie à porosité élevée obtenue sur les substrats
Tankeblue. On atteint également le régime d’électropolissage à des courants beaucoup plus
faibles, puisqu’on l’atteint ici dès 220 mA/cm2. La ﬁgure 4.17 montre un échantillon de SiC
poreux fabriqué avec une densité de courant unique de 150 mA/cm2, et conﬁrme qu’à 150
mA/cm2 on peut obtenir des couches quasi-uniformes, avec seulement une couche peu poreuse
en surface très ﬁne, qui devrait pouvoir être éliminée soit en augmentant légèrement le courant,
ou en diminuant un peu la concentration en acide ﬂuorhydrique.
Figure 4.17 Couche poreuse de 19 μm d’épais formée sur la face Si de substrat
SiCrystal 4H type-n à 150 mA/cm2 et une concentration de (4:21:25)vol. a) Couche
entière vue en coupe, b) surface de la couche, vue à 15◦, et c) agrandissement du
centre de la couche.
98
Synthèse des tests sur la face silicium
Nous avons obtenus des cartes de procédé sur la face Si des substrats Tankeblue 6H et 4H
et les substrats SiCrystal 4H. La vitesse de gravure en fonction du courant est le même. Les
types de morphologie sont également les mêmes, mais les courants pour lesquelles elles sont
obtenues varient d’un substrat à un autre. Cependant, les tendances sont les mêmes. À forte
concentration en HF, les morphologies obtenues ne sont pas uniformes. À faible concentration
les morphologies sont uniformes, mais les vitesses de gravure trop faibles. Nous avons mis en
évidence une concentration intermédiaire permettant l’obtention de couches uniformes à des
vitesses de gravure relativement élevées. Comme le montre les tests sur les substrats SiCrystal, il
se peut que cette concentration doive être ajusté légèrement, mais elle se situe autour d’un ratio
HF 48% - eau DI - éthanol (5:20:25)vol. Pour cette concentration, nous avons identiﬁé deux
morphologies qui peuvent être obtenues de façon uniforme : une à faible porosité, semblable
à la morphologie « dendritique » de Shishkin et al., et une à plus forte porosité. Ces deux
régimes sont séparés par un régime de transition dans lequel les couches poreuses obtenues sont
fortement non-uniformes. Ces tendances ont été résumées dans une carte de procédé qualitative
présentée à la ﬁgure 4.18. Des précisions concernant le régime de transition sont apportées à
l’annexe B.
Figure 4.18 Carte de procédé qualitative décrivant les morphologies observées en
fonction du courant et de la concentration en HF. Le sens de variation de la vitesse de
gravure et de la porosité en fonction du courant et de la concentration est également
indiqué.
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4.4.2 Carte de procédé sur la face C
Nous avons établi une carte de procédé sur du SiC face C, en utilisant les substrats Tankeblue
6H. Une lampe à 395 nm a été utilisée et les densités de courant et concentrations sont détaillées
dans le tableau 4.7.
Tableau 4.7 Concentrations et densités de courant testées pour les échantillons
Tankeblue type-n 6H face C
HF 48% - eau DI - éthanol No. SSE Densités de courant (mA/cm2)
(2.5:22.5:25)vol G826J 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
(5:20:25)vol G826L 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
(10:15:25)vol G826K 2.2, 4.7, 10, 22, 47, 100, 220, 470
La carte des morphologies en fonction de la densité de courant et la concentration en acide
ﬂuorhydrique est présentée à la ﬁgure 4.19. Il y a de nouveau une ambiguité sur l’attribution des
morphologies aux concentrations (2.5:22.5:25)vol et (10:15:25)vol, mais pas pour la concentration
intermédiaire.
Nous observons les choses suivantes :
- Les morphologies suivent davantage la direction <0001> que sur la face Si.
- De même que sur la face Si, la porosité et la vitesse de gravure augmentent avec le
courant. D’autres auteurs ont également remarqué que la face C du SiC de type-n semble
plus propice à la formation de pores colonnaires, et ont attribué cela au fait que la face C
s’oxyde plus rapidement que la face Si [126].
- La porosité augmente lorsque la concentration diminue.
- À forte concentration on voit que les pores deviennent plus arrondis, comme sur la face
Si.
- À courant élevé, pour les trois concentrations, on retrouve des morphologies similaires à
celles identiﬁées sur la face Si.
De même que sur la face Si, la concentration intermédiaire semble être la plus propice à
l’obtention de morphologies uniformes. Par contre nous n’avons pas essayé d’obtenir des couches
épaisses avec les diﬀérentes morphologies identiﬁées.
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Figure 4.19 Carte des morphologies de SiC poreux en fonction de l’électrolyte et la
densité de courant pour la face C du SiC Tankeblue type-n 6H.
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4.5 Eﬀet de l’illumination UV sur les substrats
Tankeblue et SiCrystal
Tous les tests présentés ci-dessus avaient été faits sous illumination UV, puisque celle-ci s’était
avérée nécessaire pour obtenir des couches uniformes lors de l’étude préliminaire sur les substrats
Cree. Dans le cas des substrats Tankeblue et SiCrystal, nous n’avons pas fait d’étude comparative
systématique entre la porosiﬁcation sous illumination UV et dans le noir, mais au ﬁl des tests
nous avons quand même fait plusieurs porosiﬁcations dans le noir, entre 15 et 220 mA/cm2,
sur les trois types de substrat, et nous n’avons pas remarqué de diﬀérence selon les conditions
d’illumination. La ﬁgure 4.20 compare deux échantillons de SiC Tankeblue 6H fabriqués à une
densité de courant de 220 mA/cm2 et avec un électrolyte HF 48%-eau DI-éthanol (5:20:25)vol.
L’échantillon de la ﬁgure 4.20a a été fabriqué sous éclairage UV, alors que celui de la ﬁgure
4.20b a été fabriqué dans le noir. Il n’y a aucune diﬀérence visible entre les morphologies des
deux échantillons. L’épaisseur de la couche poreuse fabriquée dans le noir est moins épaisse
d’environ 5%, mais il faudrait faire plus de tests pour voir si cette diﬀérence est statistiquement
signiﬁcative. Donc, l’illumination UV ne semble pas avoir d’eﬀet lors de la porosiﬁcation des
substrats Tankeblue et SiCrystal.
Nous n’avons pas d’explication pour cette diﬀérence de comportement. Tous les substrats testés
ont des résistivités similaires (Cree : 0.062 Ω.cm, Tankeblue 6H : 0.047 Ω.cm, Tankeblue 4H
< 0.1 Ω.cm, SiCrystal 4H : 0.0157 Ω.cm). Les substrats Cree sont généralement réputés de
meilleure qualité que ceux de leur concurrents, alors cette diﬀérence de comportement vis à vis
de l’illumination pourrait être expliquée par la qualité de matériau. Il pourrait être intéressant
d’investiguer si le dopage des substrats Tankeblue et SiCrystal est compensé (ajout de dopants
type-p pour ajuster la résistivité). Un test intéressant à faire sur les substrats Cree serait
d’interrompre l’illumination après un temps court de gravure, ce qui permettrait de déterminer
si l’éclairage UV est nécessaire pour la porosiﬁcation en profondeur de la couche ou seulement
pour la nucléation.
Ce constat explique la diﬀérence avec les travaux de Gautier et al., qui font la porosiﬁcation
sans éclairage UV. Ces auteurs travaillent justement avec des substrats Tankeblue.
L’autre question qui se pose par rapport à l’illumination est l’absorption optique, puisqu’on
pourrait penser qu’après une certaine profondeur toute la lumière aura été absorbée. D’après
[255] le coeﬃcient d’absorption optique dans le SiC 4H à 365 nm est α = 81 cm−1 et dans le
SiC 6H à 390 nm α = 225 cm−1. Cela donne une profondeur d’absorption α−1 (profondeur à
laquelle 63% de l’intensité lumineuse sera absorbée) de, respectivement, 123 et 44 μm. D’après
[134], le carbure de silicium poreux absorbe plus que le SiC 6H massif pour les énergies inférieures
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Figure 4.20 Images MEB montrant a) un échantillon de SiC poreux fabriqué sous
illumination UV et b) fabriqué dans le noir. Toutes les autres conditions de fabrication
sont identiques, à savoir une densité de courant de 220 mA/cm2, un électrolyte HF
48%-eau DI-éthanol (5:20:25)vol et 1s de gravure pour 3s de temps de repos, avec
un substrat 6H Tankeblue. Toutes les images agrandies sont à la même échelle.
au gap, mais autour de 390 nm (limite de leur étude), l’absorption est plus forte dans le SiC
non-poreux. Cette étude a été faite sur de SiC porosiﬁé à faible densité de courant (5 mA/cm2)
donc l’absorption pourrait être diﬀérente pour nos échantillons de SiC poreux, mais d’après ces
données, l’absorption ne devrait pas être complète pour des couches de 10 à 100 μm comme
nous avons fabriqué ici.
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4.6 Optimisation du procédé de porosiﬁcation pour
fabrication de couches de SiC poreux épaisses et
uniformes
4.6.1 Optimisation du temps de repos
Pour l’isolation thermique et les mesures de conductivité thermique que nous présenterons au
chapitre 5, il est nécessaire d’avoir des couches épaisses de carbure de silicium poreux (de l’ordre
de la centaine de μm). Les cartes de procédé ont permis d’identiﬁer deux régimes conduisant à
l’obtention de couches poreuses uniformes. Nous avons cherché à obtenir des couches épaisses
avec ces mêmes morphologies.
Lors de la porosiﬁcation du silicium, l’expérience montre que le transport de masse de l’électrolyte
est limité à travers la couche poreuse lorsqu’elle est trop épaisse, ce qui aﬀecte l’uniformité
de la couche, et la non-uniformité augmente avec l’épaisseur de la couche. Ce problème peut
être résolu en utilisant un courant pulsé, ce qui introduit des temps de repos dans la gravure
[21, 262] (voir aussi la ﬁgure 2.1). À priori le carbure de silicium poreux devrait se comporter
de la même façon.
La ﬁgure 4.21 montre une couche épaisse (70 à 90 μm) gravée à 220 mA/cm2, avec un
électrolyte HF 48% - eau DI - éthanol (5:20:25)vol, sous éclairage UV, et un rapport cyclique
de 50% (1s de gravure pour 1s de repos). On voit que le front de gravure n’est pas droit,
et la moitié inférieure de la couche est non-uniforme, ce qui montre bien que le transport de
masse devient problématique à partir d’une certaine profondeur. Des rapports cycliques de 25 et
33% permettent d’obtenir des couches uniformes pour des épaisseurs d’environ 20 μm (comme
l’échantillon présenté à la ﬁgure 4.4), par contre pour des épaisseurs de l’ordre de 100 μm, ces
rapports cycliques mènent à des couches non-uniformes. En augmentant davantage le rapport
cyclique, jusqu’à 17% (1s d’attaque pour 5s de repos) on peut obtenir des couches uniformes
de 100 μm, comme le montre la ﬁgure 4.22.
La couche poreuse est très uniforme sur presque toute la couche. La vitesse de gravure est 3.5
μm/min, ce qui est proche de valeurs obtenues sur des couches plus minces (v. ﬁgure 4.12)
et indique que le transport de masse n’a pas été limité. La porosité calculée par gravimétrie
(2 masses) donne une porosité de 67%. Seuls les premiers microns sont moins uniformes, et
comme on peut voir à la ﬁgure 4.22, la surface paraît avoir été plus gravée que le restant de
la couche. Cela n’est pas dû au transport de masse, puisque c’est en surface. De plus cette
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Figure 4.21 Couche poreuse non-uniforme obtenue pour un temps de repos trop
court. La gravure a été faite à 220 mA/cm2, un rapport cyclique de 50% (1s/1s),
un électrolyte HF 48% - eau DI - éthanol (5:20:25)vol, et sous illumination UV.
Figure 4.22 Couche poreuse de 104 μm à forte porosité. La gravure a été faite à
220 mA/cm2, un rapport cyclique de 17% (1s/5s) et un électrolyte HF 48% - eau
DI - éthanol (5:20:25)vol, sous éclairage UV. L’échelle est la même pour toutes les
images agrandies.
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observation a seulement été observée pour lors de gravures longues. Pour des porosiﬁcation plus
courtes (comme les échantillons présentés à la ﬁgure 4.20) aucune dégradation n’est visible.
4.6.2 Amélioration de l’état de surface de la couche poreuse
Nous avons exploré plusieurs pistes pour améliorer l’état de la surface des couches poreuses,
notamment la cathodisation [268] ou encore la gravure chimique du SiC poreux, mais sans succès.
Finalement il s’est avéré qu’en faisant la porosiﬁcation dans le noir, il n’y a plus de dégradation
de la surface. La ﬁgure 4.23 montre une couche de carbure de silicium poreux d’une épaisseur de
90 μm, fabriquée dans le noir, et avec toutes les autres conditions de porosiﬁcation identiques à
l’échantillon présenté à la ﬁgure 4.22 (densité de courant de 220 mA/cm2, électrolyte HF 48% -
eau DI - éthanol (5:20:25)vol, rapport cyclique de 17% (1s/5s), durée total 3h). Or, on voit que
dans ce cas il n’y a aucune dégradation de la surface. Cependant, on voit que la couche devient
non-uniforme plus en profondeur, ce qui est signe d’un temps de repos insuﬃsant. Donc, le fait
de porosiﬁer dans le noir permet d’éliminer la dégradation de la surface lors des porosiﬁcations
longues, mais requiert un temps de repos plus long.
En poursuivant davantage l’optimisation du procédé, nous avons pu fabriquer des couches
poreuses uniformes sur toute leur épaisseur. La ﬁgure 4.24 montre un échantillon gravé avec les
mêmes paramètres qu’auparavant (densité de courant de 220 mA/cm2, électrolyte HF 48% -
eau DI - éthanol (5:20:25)vol, porosiﬁcation dans le noir), sauf le temps de repos, qu’est de 8s
pour 1s de gravure. Cet échantillon a une épaisseur de 108 μm et est uniforme sur toute sa
profondeur. Des couches aussi épaisses et uniformes n’ont jamais été publiées à la connaissance
de l’auteur.
En réalité le temps de repos de 8s pour 1s de gravure a seulement été utilisé pour la ﬁn de la
porosiﬁcation de cet échantillon. En eﬀet, il est inutile d’utiliser un temps de repos aussi long au
début de la porosiﬁcation, puisqu’à ce moment la porosifcation a lieu à une faible profondeur,
et il n’y a ainsi pas de problèmes de transport de masse. Nous avons donc utilisé un temps de
repos variable, qui augmente au fur et à mesure que la porosiﬁcation avance. Les temps de
repos utilisés pour cet échantillon sont détaillés dans le tableau 4.8. Cette technique permet de
réduire la durée totale de la porosiﬁcation, qui devient non-négligeable pour des échantillons
aussi-épais. Notez que les temps de repos ici sont assez conservateurs et pourraient sans doute
être optimisés encore pour réduire la durée de la gravure.
Grâce à des paramètres de porosiﬁcation optimisés, nous avons réussi à fabriquer des couches
poreuses très épaisses et uniformes. Bien que les résultats du paragraphe 4.5 montrent que
l’éclairage UV n’aﬀecte pas la porosiﬁcation pour des porosiﬁcations plus courtes, nous avons
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Figure 4.23 Couche épaisse de carbure de silicium poreux fabriquée dans le noir,
sans illumination UV. On voit que la surface de l’échantillon est en bon état. La
gravure a été faite à 220 mA/cm2, un rapport cyclique de 17% (1s/5s) et un
électrolyte HF 48% - eau DI - éthanol (5:20:25)vol.
Tableau 4.8 Temps de repos variables utilisés pour la fabrication de couches très
épaisses de carbure de silicium poreux.
Temps de gravure réel Temps gravure/repos Temps de gravure total
2 min 1s-2s 6 min
11 min 1s-4s 55 min
10 min 1s-6s 1h 10 min
10 min 1s-8s 1h 30 min
montré ensuite que lors de gravures longues pour fabriquer des couches épaisses, l’illumination
UV de l’échantillon pendant la porosiﬁcation entraîne une dégradation de la surface de la couche
poreuse. Faire la porosiﬁcation dans le noir élimine cette dégradation et conduit à l’obtention
de couches uniformes. Par contre la porosiﬁcation dans le noir nécessite des temps de repos
plus longs.
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Figure 4.24 Images MEB d’une couche de carbure de silicium poreux épaisse et
uniforme, fabriquée grâce à des paramètres de porosiﬁcation optimisés. La gravure a
été faite dans le noir, à 220 mA/cm2, avec un rapport cyclique de 11% (1s/8s) et
un électrolyte HF 48% - eau DI - éthanol (5:20:25)vol. Toutes les images agrandies
sont à la même échelle.
Ces résultats soulèvent deux questions concernant les mécanismes de porosiﬁcation. D’abord,
pourquoi est-ce que l’illumination UV cause une dégradation de la surface de la couche poreuse,
et ensuite, pourquoi est-ce la porosiﬁcation dans le noir requiert des temps de repos plus longs
pour l’obtention de couches poreuses uniformes ? Actuellement, nous n’avons pas la réponse à ces
questions. Une piste à explorer serait la gravure photo-chimique (et non photo-électrochimique)
du carbure de silicium poreux en surface. Nous avons testé la gravure purement chimique
du carbure de silicium poreux, en laissant un échantillon d’une vingtaine de μm d’épaisseur
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(semblable à celui de la ﬁgure 4.20a) dans l’électrolyte, sans appliquer de courant, pendant 3
heures, et nous n’avons pas observé de dégradation de la couche, donc la gravure purement
chimique ne semble pas être la cause. Dans la mesure où il semble que la surface des échantillons
porosiﬁés sous éclairage UV aient été gravées d’une manière ou une autre, alors ces échantillons
devraient être plus poreux en surface. Dans ce cas la circulation de l’électrolyte serait facilitée,
ce qui pourrait expliquer que la porosiﬁcation sous UV nécessite des temps de repos plus courts.
4.6.3 Morphologie à faible porosité
La morphologie à plus faible porosité a moins été étudiée pour la fabrication de couches très
épaisses à cause de sa vitesse de gravure plus faible. Toutefois, nous avons obtenu une couche
uniforme de 31 μm avec une densité de courant de 40 mA/cm2, un rapport cyclique de 25%
(1s/3s) et un électrolyte HF 48% - eau DI - éthanol (5:20:25)vol. Les images de cette couche
ont déjà été présentées en début de chapitre à la ﬁgure 4.4a-b.
4.7 Discussion
Nous avons présenté ici les résultats de deux études, une sur les substrats Cree, et une sur les
substrats Tankeblue et SiCrystal. Nous avons observé certaines similarités entre ces substrats.
Les morphologies 1 et 2 identiﬁées sur les substrats Cree correspondent à la morphologie à
faible porosité observée sur les substrats Tankeblue/SiCrystal, et la densité de courant est
un paramètre important pour contrôler la densité de courant obtenue. Par contre nous avons
également observé plusieurs diﬀérences.
La première est l’eﬀet de l’illumination UV qui est essentielle pour obtenir une nucléation
uniforme des pores sur les substrats Cree à plus faible courant, et améliore aussi l’uniformité à
courant plus élevé. Par contre sur les substrats Tankeblue/SiCrystal l’illumination ne semble
pas avoir d’eﬀet.
Ensuite à courant plus élevé il y a des diﬀérences qui apparaissent au niveau des morphologies.
Dans les deux cas on obtient des couches non-uniformes avec plusieurs morphologies qui
coexistent. Sur substrat Cree les non-uniformités sont latérales pour le mélange morphologie
2 et 3, et verticale entre les morphologie 3 et 4. Sur les substrats Tankeblue/SiCrystal les
non-uniformités observées sont uniquement verticales. La morphologie à haute porosité obtenue
sur les substrats Tankeblue est assez ramiﬁée, par contre sur les substrats SiCrystal elle est
plus colonnaire, et dans ce sens ressemble à la morphologie 4 des substrats Cree (si on fait
abstraction du « scalloping » que l’on observe sur le PSiC SiCrystal). Peut-être donc que
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ces deux morphologies sont similaires, d’autant plus que les deux sont obtenues en bi-couche
initialement. Sur les substrats Cree la densité de courant maximale testée était 300 mA/cm2.
Il faudrait augmenter davantage le courant aﬁn de voir si on obtient la morphologie 4 seule
et non en bicouche. Si c’est le cas, on aurait donc un comportement en fonction du courant
semblable à celui observé sur les substrats Tankeblue/SiCrystal.
Un paramètre que nous n’avons pas testé est la résistivité du substrat. Actuellement, les
substrats de SiC sont vendus avec une résistivité spéciﬁée dans une certaine plage, et ce n’est
pas un paramètre où il y a tant de choix lors de la commande (contrairement au silicium par
exemple). Les substrats que nous avons testés avaient certes tous des résistivités diﬀérentes,
mais le polytype et le fournisseur variait également, donc les eﬀets de tous ces paramètres
étaient convolués et diﬃciles à séparer.
Dans certains articles des noms sont utilisés pour désigner les morphologies [82, 239], d’ailleurs
nous-mêmes l’avons fait dans un de nos articles [194]. Ceci est certes pratique, mais pose
également quelques problèmes. Comme le montrent nos cartes de procédé, il existe une très
grande variété de morphologies possibles et certaines sont à la limite entre deux morphologies
diﬀérentes. Pour bien classer les morphologies il faut utiliser des critères objectifs (taille des
pores, orientation des pores par exemple). Idéalement les classes de morphologies devraient
aussi être représentatives des mécanismes de gravure, plutôt que d’être basés sur des critères
visuels arbitraires. Par exemple, nous avions initialement nommé « algues » la morphologie
à haute porosité observée sur les substrats Tankeblue. La structure a forte porosité obtenue
sur les substrats SiCrystal correspond très probablement au même régime de porosiﬁcation
puisqu’elle s’obtient à des courants et concentrations similaires, mais elle est colonnaire, et
donc le nom « algues » ne s’applique plus, bien que ce soit les mêmes morphologies.
4.8 Conclusions
Nous avons étudié le comportement de substrats de SiC de diﬀérents fournisseurs et polytypes,
et pour certains d’entre eux nous avons établi des cartes du procédé de porosiﬁcation décrivant
bien les morphologies qui peuvent être obtenues en fonction du courant et de la concentration.
Nous avons utilisé ces cartes pour identiﬁer deux régimes de porosiﬁcation uniforme, ce qui nous
a permis de fabriquer des couches uniformes et très épaisses (100 μm), ce qui n’a jamais été
publié. Nous avons également développé une méthode permettant de tester plusieurs niveaux
de courant sur un seul échantillon.
Nous avons étudié les paramètres de porosiﬁcation suivants :
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Densité de courant : Ce paramètre a un rôle déterminant sur la morphologie qui sera obtenue.
Lorsqu’on l’augmente, on augmente la porosité et la vitesse de gravure. Pour des courants
très élevés on atteint le régime d’électropolissage.
Concentration en acide ﬂuorhydrique : Ce paramètre est également très important. Il
détermine les types de morphologies qui seront accessibles ensuite en variant le courant, et
doit être choisi de façon judicieuse aﬁn d’obtenir des couches uniformes. Une concentration
plus élevée augmente la vitesse de gravure, mais réduit l’uniformité des couches poreuses.
Ce paramètre n’a pas été testé sur les substrats Cree.
Illumination UV : l’illumination est essentielle pour obtenir des couches uniformes sur les
substrats Cree, puisqu’elle favorise une nucléation homogène des pores. Par contre sur
les substrats Tankeblue/SiCrystal ce paramètre ne semble pas avoir d’eﬀet pour des
porosiﬁcations relativement courtes. Cependant, lors de la fabrication de couches poreuses
très épaisses (100 μm), l’illumination UV pendant la porosiﬁcation cause une dégradation
de la surface de la couche poreuse. La fabrication de couches de carbure de silicium
poreux épaisses et uniformes implique donc de porosiﬁer le SiC dans le noir.
Rapport cyclique gravure/repos : sans surprise, ce paramètre a le même eﬀet que sur
silicium. Il est nécessaire d’utiliser une gravure pulsée pour obtenir des couches épaisses
et uniformes. Le temps de repos requis augmente avec la densité de courant. Lorsque
la porosiﬁcation se fait dans le noir, le temps de repos doit être plus long que lorsque
l’illumination UV est utilisée.
Nature du substrat : nous avons testé plusieurs types de substrat diﬀérentes, et les eﬀets
de la résistivité, du dopage, du polytype, et peut-être la qualité du matériau étaient
tous convolués. Cela dit, sur les substrats Tankeblue/SiCrystal nous avons observé les
mêmes tendances indépendamment des propriétés du substrat, et notamment la vitesse de
gravure en fonction de la densité de courant était la même pour les substrats Tankeblue
4H/6H et SiCrystal 4H.
4.8.1 Travaux futurs
Les travaux suivants sont recommandés :
- Comprendre les mécanismes de gravure lors de la porosiﬁcation du SiC, aﬁn d’expliquer
de façon physique l’eﬀet des paramètres de gravure et les propriétés du matériau sur la
morphologie de carbure de silicium poreux.
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- Établir des cartes de procédé sur les substrats de Cree, et déterminer si le comportement
est le même que pour les substrats Tankeblue/SiCrystal. Comprendre les causes des
éventuelles diﬀérences de comportement observées.
- Éclaircir le rôle de l’illumination UV et comprendre comment elle aﬀecte la porosiﬁcation.
Faire une étude comparative sur les substrats Tankeblue/SiCrystal à faible courant. Sur
les substrats Cree interrompre l’illumination peu de temps après le début de la gravure
aﬁn de voir si l’illumination joue en rôle autre que favoriser la nucléation des pores.
- Compléter l’étude de la porosiﬁcation de la face C. À partir des cartes de procédés voir si
certaines des morphologies peuvent être obtenues en couche épaisse et uniforme.
- Sur les substrats SiCrystal optimiser davantage les paramètres pour obtenir la morphologie
à forte porosité sans la couche en surface très mince.
- Optimiser la concentration en acide ﬂuorhydrique pour les substrats Tankeblue : essayer
de l’augmenter un peu, tout en gardant des morphologies uniformes, ce qui permettrait
d’augmenter la vitesse de gravure.
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CHAPITRE 5
MESURE DE LA CONDUCTIVITÉ
THERMIQUE DU CARBURE DE SILICIUM
POREUX
5.1 Introduction
La valeur de la conductivité thermique du carbure de silicium poreux n’a jamais été publiée dans
la littérature. Or il est essentiel de connaître cette propriété pour évaluer l’utilité du carbure de
silicium poreux comme matériau d’isolation thermique pour les MEMS.
Objectif
Mesurer la conductivité thermique du carbure de silicium poreux aﬁn de démontrer qu’elle peut
être réduite en nanostructurant le SiC par porosiﬁcation.
5.2 Choix de la technique de mesure de la conductivité
thermique
Il existe de nombreuses techniques pour mesurer la conductivité thermique de matériaux à
l’échelle « macro », mais celles-ci ne sont pas adaptées aux échantillons de faible dimension,
puisqu’elles sont généralement optimisées pour des géométries d’échantillon bien particulières
dans le but de réduire les pertes de chaleur et de plus nécessitent des échantillons uniformes.
Ceci n’est pas le cas de nos échantillons puisque la couche poreuse reste sur le substrat de SiC,
qui constituerait certainement un court-circuit thermique important.
Avec l’intérêt grandissant pour les matériaux thermoélectriques et la nécessité croissante de la
gestion thermique pour les circuits intégrés, il est désormais important de pouvoir caractériser les
propriétés thermiques des matériaux à l’échelle micro- et nanométrique [36]. Plusieurs méthodes
sont donc en cours de développement.
Parmi celles-ci nous avions fait des tests préliminaires avec les méthodes de mesure de conduc-
tivité thermique utilisées au chapitre 3. La spectroscopie Raman n’a pas fonctionné puisque
nous n’avons pas réussi à mesurer de décalage des pics Raman. La bande interdite plus large du
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SiC nous a obligés à utiliser un laser UV. Le laser disponible dans l’UV sur notre équipement
Raman avait une longueur d’onde de 325 nm et était bien moins puissant que le laser utilisé à
532 nm pour les mesures du chapitre 3. À cette longueur d’onde, la profondeur de pénétration
optique est entre 4.3 et 7.5 μm selon le polytype, contrairement à 1.3 μm dans le silicium
à 532 nm [90]. Donc la puissance plus faible couplée à la moins bonne absorption pourrait
expliquer l’absence de décalage du pic Raman. La mesure par SThM n’a pas non plus permis de
mesurer la conductivité thermique du carbure de silicium poreux, puisque les pores en surface
des échantillons testés étaient plus gros que sur silicium poreux, ce qui a perturbé la mesure.
Il y a plusieurs autres méthodes de mesure. Parmi elles, la « Time-domain thermoreﬂectance »
est performante et permet de sonder des épaisseurs nanométriques [36], mais nécessite des
équipements coûteux.
Une autre méthode communément utilisée est la méthode « 3 oméga » (noté 3ω par la suite).
Cette méthode a été développée par Cahill [33] et a été largement reprise par d’autres chercheurs
depuis. Elle ne nécessite pas d’équipement particulièrement dispendieux, et comme c’est une
méthode transitoire, elle est adaptée à la mesure d’échantillons à faible conductivité thermique
puisqu’elle ne requiert pas des temps de stabilisation longs. De plus elle est insensible aux pertes
par radiation [33]. Finalement nous disposions d’expérience préalable avec cette méthode de
mesure dans le laboratoire [63]. Nous avons donc sélectionné cette méthode pour mesurer la
conductivité thermique du carbure de silicium poreux.
5.3 Théorie de la technique 3 oméga
La technique 3ω est implémentée en déposant une ligne métallique mince et étroite sur le
matériau dont on veut mesurer la conductivité thermique. Un courant sinusoïdal est appliqué à
cette ligne, ce qui cause l’échauﬀement de la ligne, et par conséquent de l’échantillon aussi,
par eﬀet Joule. L’élévation de la température de la ligne dépend des propriétés thermiques du
matériau. La ligne métallique sert à la fois d’élément chauﬀant et de thermomètre, puisque sa
résistivité varie avec la température. Ainsi, en mesurant la tension aux bornes de la ligne, on
peut remonter à la conductivité thermique du matériau.
Nous allons dans un premier temps prouver l’existence de ces oscillations de température, ensuite
établir la relation entre l’amplitude de ces oscillations et les propriétés thermiques du matériau,
et ﬁnalement montrer comment mesurer ces propriétés. Ce développement est basé sur plusieurs
références [22, 23, 33, 35, 63, 180].
Existence d’oscillations de température
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Un courant sinusoïdal i(t) circule dans la ligne métallique, de résistance R, tel que :
i(t) = I0 cos(ωt) (5.1)
où I0 est l’amplitude du courant et ω la fréquence angulaire. La puissance instantanée est
donnée par :




(1 + cos(2ωt)) (5.3)







cos(2ωt). D’après la loi de Joule, la composante DC crée un gradient
thermique constant qui peut être ignoré [22], et la composante AC cause des oscillations de
température d’amplitude ΔT et ayant pour fréquence le double de la fréquence du courant
d’excitation :
T (t) = ΔT cos(2ωt+ ϕ) (5.4)
où la phase ϕ dépend des propriétés thermiques du matériau.
Établissement de la relation entre l’amplitude des oscillations de température ΔT
et la conductivité thermique du matériau
Nous allons maintenant établir l’expression de la variation spatiale deΔT . Nous allons commencer
par modéliser notre géométrie par une ligne cylindrique inﬁniment longue et de faible diamètre,
dans un solide inﬁni.
Nous allons prendre la notation complexe de la température T (t) = ΔTej2ωt et décrire la






























où K0 est la fonction de Bessel modiﬁée du second type d’ordre 0, et l la longueur de la ligne.





En examinant l’équation (5.3) on voit que P correspond à la fois à l’amplitude de la composante
AC de la puissance, mais également à la puissance RMS totale dissipée dans la ligne.
Nous ne nous intéressons pas à l’évolution temporelle des oscillations de température, mais
seulement à leur amplitude ΔT et à l’évolution spatiale de celle-ci. De plus, l’équation (5.8) est
valide pour la géométrie initiale, c’est à dire une ligne cylindrique enfouie dans un solide inﬁni,
alors que dans notre cas nous avons une ligne à la surface d’un solide semi-inﬁni. Nous allons
donc « couper en deux » la géométrie, pour avoir une ligne demi-cylindrique dans un solide
semi-inﬁni. Dans ce cas nous supposons qu’il n’y a aucune perte de chaleur à travers la surface
de la ligne (convection, radiation, conduction par l’air) et que toute la chaleur est dissipée dans
le solide. Cela revient à doubler la puissance thermique dissipée dans le solide, donc il suﬃt






Jusqu’à maintenant nous avons considéré une ligne 1D, inﬁniment ﬁne, alors qu’en réalité elle
a une largeur 2b. On peut superposer un nombre inﬁni de lignes 1D, en les multipliant dans











où ξ est la variable de la transformée de Fourier. Cette équation décrit donc l’amplitude des
oscillations de température à la surface de la ligne métallique en fonction de q. On rappelle
que q dépend des propriétés thermiques du matériau (sa diﬀusivité D) et de la fréquence du
courant d’excitation.
Une solution analytique de l’équation (5.11) a récemment été proposée [73], mais il est plus
simple de faire l’intégration numérique de cette expression. Cela peut être fait sous Matlab par








La ﬁgure 5.1 montre l’évolution de ΔT en fonction de la fréquence, obtenue après intégration
numérique de l’équation (5.11). Les valeurs de ΔT sont complexes ; la partie réelle de ΔT
correspond à la composante en phase avec le courant d’excitation, et la partie imaginaire à
la composante en quadrature de phase. On peut observer qu’à des fréquences plus faibles,
l’évolution de ΔT en fonction du logarithme de la fréquence est linéaire. Nous appellerons
cette zone « régime linéaire ». On constate que dans ce régime la composante en quadrature
de phase tend à devenir constante. Nous allons par la suite nous intéresser à cette zone.
























Figure 5.1 Composantes en phase et en quadrature de phase de l’amplitude des
oscillations de température ΔT en fonction de la fréquence d’excitation f, calculées
numériquement d’après l’équation (5.11). La profondeur de pénétration thermique λ
est indiquée sur l’axe des x supérieur. Les paramètres utilisés pour calculer ΔT sont
2b = 20 μm, κ = 1 W.m−1.K−1, ρcp = 106 J m−3 K−1, l = 5 mm, P = 0.01 W.
On commence par déﬁnir la profondeur de pénétration thermique λ, qui quantiﬁe la








Les fréquences faibles correspondent aux zones où la profondeur de pénétration thermique est




























− ln q + cste (5.14)
Donc, en se plaçant dans le cas 1/ |q|  b on a :
ΔT ≈ P
πκl
(− ln(qb) + ln 2) (5.15)
Si on trace les équations (5.15) et (5.11) on remarque qu’elles sont décalées. Numériquement,
on peut ajuster l’approximation à l’équation exacte et on trouve [63, 180] :
ΔT ≈ P
πκl
(− ln(qb) + ln(2) + 0.229) ≈ P
πκl
(− ln(qb) + 0.922) (5.16)
On remplace l’équation (5.7) dans équation (5.16) et on réorganise pour mettre en évidence la















Cette équation conﬁrme la relation linéaire entre ΔT et le logarithme de la fréquence
que nous avions observé à la ﬁgure 5.1. La ﬁgure 5.2 montre l’équation exacte équation
(5.11) et son approximation (5.17) tracées en fonction de la fréquence, et on voit que dans le
régime linéaire l’approximation décrit très bien la courbe correspondant à l’équation exacte.
En exprimant la pente de la partie linéaire d’après l’équation (5.17) on voit que la pente ne
dépend que de la conductivité thermique κ et la puissance par unité de longueur
P/l :
ΔT2 −ΔT1




Autrement dit, en mesurant l’amplitude de la température en fonction de la fréquence,
on peut calculer la conductivité thermique du matériau. Ce qui mène à la question,
comment peut-on mesurer l’amplitude des oscillations de température ?
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Figure 5.2 Valeurs exactes et approximation de ΔT en fonction de la fréquence.
Les valeurs exactes ont été calculées selon l’équation (5.11) et l’approximation selon
(5.17). Les mêmes paramètres qu’à la ﬁgure 5.1 ont été utilisés pour le calcul.
Relation entre la tension aux bornes de la ligne et l’amplitude des oscillations de
température ΔT
La résistance R de la ligne métallique varie avec sa température ΔTR tel que :
R = R0 (1 + αΔTR) (5.19)
où R0 est sa résistance à la température initiale T0 et α est le temperature coeﬃcient of







On calcule la tension u(t) aux bornes de la ligne métallique en appliquant la loi d’Ohm utilisant












On voit que la tension contient une composante proportionnelle à ΔT à la fréquence fondamen-
tale, et une autre composante proportionnelle à ΔT à la troisième harmonique de la
fréquence d’excitation. Cette dernière composante peut-être détectée séparément du signal à la
fréquence fondamentale, grâce à un ampliﬁcateur « lock-in », ou à détection synchrone, qui
permet d’ampliﬁer les signaux à une fréquence de référence donnée. C’est donc en mesurant la
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tension à la troisième harmonique que nous mesurerons ΔT et donc la conductivité thermique,
d’où le nom de la technique « 3 oméga ».




cos (3ωt+ ϕ) (5.22)
où V0 = R0 I0 est l’amplitude de la tension aux bornes de la ligne métallique à la fréquence












En pratique nous mesurerons donc V3ω, et non ΔT , en fonction de la fréquence. En utilisant les






ln f2 − ln f1
V3ω RMS2 − V3ω RMS1
(5.25)
En la réorganisant encore, on obtient l’équation qui sera utilisée par la suite pour la mesure de







ln f2 − ln f1
V3ω RMS2 − V3ω RMS1
(5.26)
C’est donc cette dernière équation qui sera utilisée pour la détermination expérimentale de
la conductivité thermique. Notez qu’ici la tension et le courant sont en unités RMS, puisque
l’amplitude de la puissance des oscillations thermiques est également la puissance RMS dissipée
par le courant d’excitation. De plus l’ampliﬁcateur lock-in mesure les tensions en RMS. On voit
que le calcul de la conductivité thermique nécessite la valeur du TCR. Cette propriété est propre
à chaque métal, et doit être mesurée, puisque la valeur pour des métaux en couche mince
peut être diﬀérente par rapport aux valeurs rencontrées dans la littérature pour des matériaux
massifs.
1Notez qu’à la référence [33] cette relation est donnée par erreur avec un facteur 4, ce qui a été corrigé lors
d’un erratum ultérieur [35]
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Dans cette partie nous nous sommes concentrés sur la partie linéaire de la composante en phase
de ΔT . Mais dans le régime linéaire, la composante en quadrature de phase de ΔT tend vers
une constante et devrait en théorie pouvoir être utilisée pour calculer la diﬀusivité thermique
selon l’équation (5.17). Cependant en pratique, on obtient des résultats plus précis avec la
composante en phase [33, 63].
5.4 Implémentation du banc de mesure
La banc de mesure 3ω n’existait pas à l’Université de Sherbrooke, nous avons donc dû l’installer.
Ce banc comprend deux parties : i) la partie pour faire la mesure 3ω, c’est à dire mesurer
V3ω en fonction de la fréquence, et ii) la mesure du TCR de la ligne métallique. Nous allons
présenter rapidement ces équipements.
5.4.1 Mesure 3ω
La ﬁgure 5.3 illustre les équipements composant le montage 3ω. Il faut un générateur, pour
appliquer le courant à l’échantillon, l’ampliﬁcateur lock-in pour mesurer la 3e harmonique du
voltage, l’échantillon, et un système permettant de faire l’interface entre l’échantillon et les
équipements de mesure.
Figure 5.3 Schéma bloc du banc 3ω
Générateur
Dans la présentation de la théorie à la section précédente, on impose un courant sinusoïdal.
Par contre, les premiers travaux sur la technique 3ω utilisaient généralement des générateurs
de fonction en tension [23, 33, 120], puisqu’ils étaient les seuls modèles disponibles. Cela
fonctionne, mais introduit des erreurs expérimentales, dont l’importance dépend des résistances
présentes dans le circuit [61]. Quelques auteurs ont également transformé leur générateur de
tension en source de courant à l’aide d’ampliﬁcateur opérationnel [157].
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Quelques modèles de générateur de fonction en courant sont présentement disponibles sur le
marché. Nous avons utilisé un appareil de ce type, le Keithley 6221.
Ampliﬁcateur lock-in
L’ampliﬁcateur lock-in permet de mesurer l’amplitude du signal à une fréquence de référence
donnée. C’est cet appareil qui est à la base de la mesure 3ω, puisqu’il sert à mesurer la tension
V3ω. Une des caractéristiques importantes d’un lock-in est sa réserve dynamique. Cette
propriété est le rapport entre le bruit et la plus petite amplitude mesurable au signal de référence,
mesurée en décibel. En appliquant l’équation (5.24) et en prenant des valeurs typiques de ΔT
= 1 K et α = 0.0025 K−1, on trouve un ratio V0/V3ω = 56 dB.
Les premiers travaux publiés ont été faits avec des ampliﬁcateurs lock-in ayant des réserves
dynamiques maximales de l’ordre de 60 dB, mais les lock-in numériques actuellement disponibles
peuvent atteindre des réserves de 100 dB. Nous avons utilisé un ampliﬁcateur lock-in de ce
type, le Stanford Research Systems 830.
Dans notre montage, le lock-in nécessite une fréquence de référence externe. Celle-ci a été
fournie par le générateur, à la fréquence fondamentale. Le lock-in dispose d’une fonction interne
permettant de générer une référence à un multiple entier de la fréquence externe (donc 3
dans notre cas). Cet appareil peut fonctionner jusqu’à 102 kHz, ce qui implique une fréquence
fondamentale maximale trois fois plus faible, à 34 kHz.
Filtre électronique
De nombreux travaux implémentant la technique 3ω utilisent des ﬁltres électroniques entre
l’échantillon et le lock-in, sous forme de pont de résistances (Wheatstone [23, 63] ou une
résistance en série avec l’échantillon [33]) pour deux raisons. La première est de soustraire la
fréquence fondamental au signal mesuré, pour pallier la réserve dynamique limitée des lock-in
analogiques, ce qui n’est pas un problème dans notre cas. La deuxième raison est d’enlever
un éventuel bruit harmonique venant du générateur à la 3e harmonique, qui serait également
mesuré par le lock-in, augmentant les erreurs de mesure. Dans notre cas le bruit du générateur
devient important autour de 10 kHz, ce qui laisse tout de même une large plage de fréquences
pour faire la mesure.
Nous n’avons donc pas utilisé de ﬁltre électronique. Cela a été validé par quelques auteurs dans
des travaux plus récents [61, 157].
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Contrôle des instruments
La mesure 3ω est relativement longue, puisqu’à chaque fréquence il faut attendre que le lock-in
se stabilise, ce qui peut prendre quelques minutes. Ensuite cela doit être répété sur quatre
décades de fréquence avec plusieurs points par décade. Il est donc nécessaire d’automatiser la
mesure. Nous avons réalisé cela à l’aide d’un ordinateur et d’un programme Labview. L’ordinateur
communique avec le générateur et le lock-in par GPIB.
Interface entre l’échantillon et les instruments
Nous verrons que la ligne métallique sur l’échantillon est microfabriquée. Nous avons donc
utilisé une station sous pointes permettant de faire les connexions électriques entre l’échantillon
et les instruments. On fait une mesure à 4 pointes pour s’aﬀranchir des résistances de contact.
Deux stations sous pointes ont été utilisées. Une station sous-vide, permettant de travailler à
des pressions entre 15 mTorr et 2 Torr, et une de marque Micromanipulator à pression ambiante,
disposant d’une plaque chauﬀante intégrée pouvant atteindre 400◦C.
Figure 5.4 Équipements utilisés pour la mesure 3ω et du TCR. a) Station sous
pointes sous vide, b) station sous pointes avec plaque chauﬀante, c) ampliﬁcateur
lock-in, générateur, et contrôleur de la plaque chauﬀante.
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5.4.2 Mesure du TCR
La ﬁgure 5.5 décrit le schéma bloc de la mesure du temperature coeﬃcient of resistance, ou
coeﬃcient de température de la résistance de la ligne métallique. On cherche à mesurer la
résistance en fonction de la température.
Figure 5.5 Schéma bloc du banc de mesure du TCR
SMU (source-measurement unit, ou unité de source et de mesure)
Il est plus simple ici de travailler en DC. On utilise donc un SMU, qui est un appareil qui permet
d’appliquer un courant et mesurer la tension en même temps. Le modèle utilisé est le Keithley
2400.
Station sous pointes
Nous avons utilisé la station sous pointes à pression ambiante, puisqu’elle dispose d’une plaque
chauﬀante intégrée.
Contrôle des instruments
Cette mesure est également longue, puisqu’elle requiert des temps de stabilisation longs pour
la plaque chauﬀante à chaque niveau de température. Nous l’avons donc automatisée en la
contrôlant grâce à un ordinateur et un programme Labview. Le SMU est contrôlé par GPIB et
la plaque chauﬀante par RS-422.
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5.5 Méthode
5.5.1 Préparation des échantillons
Choix de la technique de fabrication
La mesure 3ω nécessite une ligne métallique déposée sur l’échantillon dont on veut mesurer la
conductivité thermique. Nous voulons nous placer dans la zone linéaire lors des mesures 3ω.
Ceci implique de respecter la condition qb  1 (voir section 5.3). La largeur de ligne nécessaire
pour respecter cette condition dépend aussi de l’épaisseur de la couche, mais dans le cas du
carbure de silicium poreux, cela peut nécessiter des lignes de largeur inférieure à 10 μm. À partir
de là, la microfabrication et la photolithographie s’imposent comme technique de fabrication.
Le métal doit avoir un TCR élevé pour augmenter la sensibilité de la mesure. Nous avons choisi
l’or, puisqu’il dispose d’un bon TCR, se dépose facilement par évaporation, et en plus ne s’oxyde
pas. L’épaisseur de la couche d’or est de 200 nm, ce qui est une épaisseur commune pour les
mesures 3ω. La couche d’or sera déposée sur une couche très mince de chrome, qui sert à
favoriser l’adhésion de l’or sur le substrat.
La couche métallique est mise en forme par photolithographie. Nous avons choisi un procédé le
« lift-oﬀ », ou soulèvement, qui est l’option la plus simple. L’autre option serait de déposer l’or
et ensuite de le graver, par gravure humide ou gravure plasma. Cependant, la gravure doit être
bien contrôlée aﬁn d’assurer une largeur de ligne constante et pour ne pas graver le substrat.
De plus la gravure humide nécessiterait deux gravures successives, puisque l’or serait gravé dans
de l’aqua regia, produit dans lequel le chrome est inerte.
Déﬁs liés à la fabrication de la ligne sur des couches poreuses
Fabriquer la ligne sur les couches de carbure de silicium poreux crée des déﬁs de fabrication
supplémentaires. Il est bien connu que la photorésine rentre dans les pores lors de la photolitho-
graphie et devient ensuite très diﬃcile à enlever [138]. De plus, il est probable que les pores
perturbent également le dépôt de la couche métallique. Nous avons donc décidé de déposer une
couche mince (100 à 500 nm, selon la taille des pores) de SiO2 par pulvérisation (« sputtering »)
aﬁn de créer une couche non-poreuse sur laquelle fabriquer la ligne métallique. Cela confère
un avantage supplémentaire, puisque cela isole électriquement la ligne métallique de la couche
poreuse, dans le cas où cette dernière serait conductrice électriquement.
Si la couche est mince comparée à la largeur de la ligne métallique, elle ne perturbera pas
les mesures 3ω. Son seul eﬀet sera d’introduire une résistance thermique supplémentaire, qui
causera un ΔT supplémentaire, indépendant de la fréquence du courant d’excitation [34].
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Nous avons fait des dépôts de SiO2 par pulvérisation sur trois échantillons de porosité diﬀérente.
La ﬁgure 5.6 montre des images avant et après dépôt. La taille des pores et la rugosité
augmentent avec la porosité, et l’épaisseur d’oxyde a été ajustée en conséquence. Pour les
échantillons fabriqués à 220 mA/cm2 et 360 mA/cm2, l’épaisseur visée était de 400 nm,
l’épaisseur mesurée était de 500 nm.
Figure 5.6 Vues des couches de carbure de silicium poreux avant et après le dépôt
de SiO2. a-c) avant dépôt, et d-f) après le dépôt. Pour chaque échantillon, l’épaisseur
mesurée d’oxyde et la densité de courant utilisée pour la porosiﬁcation sont indiqués
sur l’image.
L’état de surface de la couche d’oxyde reﬂète l’état de surface initial de la couche poreuse.
L’état de surface des deux premiers échantillons (ﬁgure 5.6d et e) est bon, celui du troisième
(ﬁgure 5.6f) l’est moins. Toutefois, pour les trois échantillons, nous avons réussi à fabriquer
des lignes métalliques sur la couche d’oxyde. Cette technique convient donc pour obtenir une
surface non-poreuse sur laquelle fabriquer la ligne métallique.
Photomasque
La ﬁgure 5.7 montre le motif utilisé pour la photolithographie. La ligne a une longueur de
2.9 mm, et sa largeur est entre 2 et 40 μm, selon le motif.
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Figure 5.7 Motif utilisé pour fabriquer la ligne métallique par photolithographie. La
ligne a une longueur de 2.9 mm, et sa largeur est entre 2 et 40 μm, selon le motif.
Procédé détaillé
Le tableau 5.1 présente le procédé de fabrication détaillé de la ligne métallique sur carbure de
silicium poreux. Le procédé pour pyrex est le même, sans l’étape 1. La résine LOR déposée
en-dessous de la photorésine permet d’obtenir des proﬁls rentrants, favorisant ainsi un bon
soulèvement. Un des principaux déﬁs dans ce procédé est d’assurer une bonne adhésion de
la photorésine sur le substrat qui a tendance à se décoller. Pour cela, il faut bien nettoyer
l’échantillon (étape 2) et bien le déshydrater. Le recuit à 180◦C est également très important
(étape 3). La durée et la température du recuit déﬁnissent la taille du proﬁl rentrant, mais le
fait d’atteindre la température de transition vitreuse (∼ 180◦C) aide beaucoup l’adhésion aussi
[174]. L’utilisation d’un promoteur d’adhésion (HMDS par exemple) n’est pas recommandée
par le fabricant de la LOR [175]. Le développement se fait idéalement sur la développeuse
automatique en salles blanches, qui peut faire plusieurs bains successifs dans le développeur et
le rinçage automatiquement. Par contre la pulvérisation du développeur peut décoller la résine,
donc en cas de problèmes d’adhésion persistants, un développement manuel par immersion est
recommandé. Il faut toutefois agiter légèrement aﬁn d’enlever la photorésine et exposer la LOR.
5.5.2 Protocole de la mesure 3ω
Les étapes principales de la mesure 3ω sont les suivantes :
- Installer l’échantillon sur la station sous pointes, en conﬁguration 4-pointes.
- Pomper, selon la station sous pointes utilisée.
- Mesurer V3ω en fonction de I03. D’après l’équation (5.26), la relation entre V3ω et I03
devrait être linéaire. Cette mesure permet de conﬁrmer que le V3ω mesuré est bien le
signal correspondant aux oscillations de température, et non du bruit (qui n’aurait pas
une variation linéaire en fonction de I03). Grâce à cette mesure on identiﬁe la plage
d’intensités dans laquelle on peut travailler.
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Tableau 5.1 Procédé de fabrication de la ligne métallique sur carbure de silicium
poreux.
Étape Détail
1. Dépôt SiO2 - Par sputtering. Épaisseur 100 à
500 nm
2. Nettoyage - Acétone, 5 min
- IPA, 5 min




- Déshydration, étuve à 125◦C. 30
à 60 min
- Étalement LOR 3A, 4000 rpm, 30s
- Recuit sur plaque chauﬀante,
180◦C, 10 min
- Étalement S1805, 5000 rpm, 30s
- Recuit sur plaque chauﬀante,
115◦C, 1 min
- EBR : exposition des bords pen-
dant 7s puis développement (2x
« puddle » de 30s)
- Exposition : 3.5s
- Développement dans MF-319. Soit




- Descum, plasma O2, 100 W, 300
mTorr, 1 min
- Par évaporation
- Chrome : 10-20 nm
- Or : 200 nm
5. Soulèvement - Dans Remover 1165 à ∼75◦C,
sans ultrasons, jusqu’à décolle-
ment (plusieurs heures)
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- Débuter la mesure 3ω
- Fixer le courant, et ensuite à chaque point de fréquence :
- Fixer la fréquence
- Fixer la phase de l’ampliﬁcateur lock-in.
- Mesurer l’amplitude de la fondamentale V0. Cette valeur devrait rester constante indé-
pendamment de la fréquence. Elle est donc très utile pour diagnostiquer d’éventuels
problèmes pendant la mesure.
- Mesurer V3ω.
- Tracer V3ω en fonction de la fréquence, identiﬁer le régime linéaire, et mesurer la pente.
L’ampliﬁcateur lock-in comprend de nombreux paramètres à régler. Le principe de base de la
détection est de multiplier le signal par la fréquence de référence. Le produit du signal d’intérêt
et de la fréquence de référence sera un signal DC, et un signal à 2f. Il y aura également de
nombreuses fréquences dues à la multiplication entre le signal de référence et le bruit aux autres
fréquences. Le lock-in comporte un ﬁltre passe-bas pour ﬁltrer le signal 2f et le bruit, qui sera
d’autant plus diﬃcile à ﬁltrer que sa fréquence est proche de la fréquence de référence. À
basse fréquence, le signal 2f impose des constantes de temps longues pour le ﬁltre, et à haute
fréquence on doit également prendre des constantes de temps longues puisqu’il y a plus de bruit
proche de la fréquence de référence. On fait la mesure typiquement entre 1 et 34000 Hz, et sur
toute cette plage, le lock-in est donc réglé sur une pente de -24 dB/décade, une constante de
temps de 10 s, et un temps de stabilisation de 200 s. On sélectionne le mode « haute réserve
dynamique » et la sensibilité optimale est sélectionnée à chaque fréquence par le mode « auto
gain ».
5.5.3 Protocole de la mesure de TCR
La mesure de TCR se fait sur la station sous pointes à pression ambiante munie d’une plaque
chauﬀante, en conﬁguration 4-pointes. Une fois l’échantillon installé, la méthode de mesure
est :
- Fixer la consigne de température.
- Attendre que la température se stabilise. Une fois la consigne atteinte, nous attendons 5
minutes que le système se stabilise.
- Mesurer R, en imposant un courant continu d’intensité 1 mA.
- Passer à la température suivante.
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5.6 Validation du banc avec un matériau connu
Nous avons testé le banc de mesure 3ω avec un matériau dont la conductivité thermique est
bien caractérisée. Nous avons choisi pour cela le pyrex 7740, car c’est un matériau de référence
pour la conductivité thermique de l’Union Européenne [109, 278] et sa conductivité thermique
a été bien caractérisée dans la littérature [12]. À 21◦C, sa conductivité thermique est de 1.137
W.m−1.K−1 ± 0.019 W.m−1.K−1 (NC (niveau de conﬁance) à 95%) [278].
Les mesures présentées ici ont été faites sur deux échantillons diﬀérents, issus du même substrat,
mais avec des largeurs de ligne diﬀérentes de 4 et 5.5 μm (largeurs mesurées au microscope
optique).
L’analyse des erreurs pour la mesure du TCR et de la conductivité thermique est présentée à
l’annexe C.
5.6.1 Eﬀet de la pression sur la mesure 3ω
Lors du développement théorique présenté à la section 5.3 nous avons fait l’hypothèse qu’il
n’y a aucune perte thermique à travers la surface de la ligne métallique. Aﬁn d’implémenter
cette condition, les mesures se font généralement à faible pression [33, 61, 63]. Nous disposons
à l’Université de Sherbrooke d’une station sous pointes dans laquelle on peut atteindre des
pressions de 10 mTorr. Toutefois, on ne peut pas continuer à pomper pendant la mesure 3ω
puisque les vibrations de la pompe font bouger les pointes et perdre le contact. Dès que la
pompe est arrêtée la pression augmente. La valeur maximale de la jauge de pression est 2
Torr. La ﬁgure 5.8a montre l’évolution typique de la pression en fonction du temps. La vitesse
d’augmentation de la pression peut varier d’une fois à une autre, selon la qualité du vide.
Aﬁn d’en savoir plus sur l’eﬀet de la pression sur la mesure 3ω, nous avons mesuré la tension
V3ω en fonction du temps, soit à faible pression, soit à pression ambiante. Les pertes de chaleur
devraient augmenter avec la température de la ligne, donc nous avons pris un courant élevé
(10 mA) et une fréquence faible (10 Hz), puisque l’amplitude des oscillations de température
est plus élevée à basse fréquence. La ﬁgure 5.8b montre l’évolution en fonction du temps. La
mesure a été débutée à une pression d’une dizaine de mTorr et arrêtée à 2000 mTorr. La ﬁgure
5.8c montre l’évolution de V3ω en fonction du temps à pression ambiante.
Les mesures à faible pression et à pression ambiante présentent des plateaux séparés par des
sauts brusques. Les sauts sont convolués par le temps de réponse du lock-in (100s pour atteindre
99% de sa valeur ﬁnale). Ces sauts ne peuvent pas être dus à une variation soudaine de pression,
puisque celle-ci varie de façon graduelle avec le temps. Nous ne connaissons pas avec certitude
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Figure 5.8 Eﬀet de la pression sur la mesure 3ω. a) Pression en fonction du temps.
b) V3ω en fonction du temps, avec la pression qui varie entre 10 mTorr et 2000
mTorr. c) V3ω en fonction du temps à pression ambiante.
la cause de ces sauts. Cependant, les bras de la station sous pointes sous-vide sont peu rigides,
et nous avons déjà observé qu’ils peuvent bouger lors des changements de pression, donc ces
sauts sont peut-être dus à cela.
Par contre à l’intérieur de chaque plateau V3ω reste constant dans les limites de résolution du
lock-in (0.0033% du calibre), et la plage de variation lors des mesures à faible pression est
incluse dans les valeurs mesurées à pression ambiante.
Donc d’après ces mesures, la pression n’aﬀecte pas la mesure 3ω de façon signiﬁcative.
5.6.2 Mesure du TCR
Toutes les mesures ont été faites à 1 mA. Pour la mesure de la conductivité thermique, nous
avons simplement besoin de
dR
dT
, mais ici aﬁn de comparer les mesures sur les lignes de largeur






R0 pris à une température de 20◦C. À cette température, on trouve dans la littérature α =
0.0034 K−1 [235].
Une mesure typique de
dR
dT
, faite sur la ligne de largeur de 4 μm, est présentée à la ﬁgure 5.9a,
et on peut voir que la linéarité est très bonne. La ﬁgure 5.9b montre les valeurs de TCR pour
trois mesures diﬀérentes faites sur l’échantillon ayant une ligne de largeur 4 μm, et une mesure
sur celui ayant une ligne de 5.5 μm de large.
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Nous n’avons pas assez de valeurs ici pour faire un traitement statistique signiﬁant, mais on
voit que la dispersion entre les diﬀérentes valeurs est bien en deçà des incertitudes de mesure.
Pour les mesures 1 et 4 l’incertitude est plus élevée puisque nous avons arrêté la mesure à des
températures moins hautes à cause des pointes qui ont bougé sous l’eﬀet de la température.
Les mesures 2 et 3 ont été réalisées avec des pointes spéciales haute-température et nous avons
une plage de mesure plus large, et on a une incertitude relative d’environ 4%. Il n’y a pas
non plus de diﬀérence notable entre le TCR des lignes de largeur diﬀérentes.
En prenant la moyenne de ces mesures et l’incertitude relative de 4%, on trouve α = 0.0028
K−1± 0.0001 K−1 (à un niveau de conﬁance de 95%). Cette valeur est 18% plus faible que la
valeur de la littérature, ce qui conﬁrme l’utilité de mesurer le TCR pour nos échantillons.
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Figure 5.9 Résultats des mesures de TCR sur pyrex. a) Mesure de dR/dT typique,
sur une ligne de 4 μm de large. Cette courbe correspond à la mesure 2 sur la ﬁgure
b. Les barres d’erreur indiquent les limites absolues des erreurs expérimentales. b)
Valeurs de TCR. La largeur de ligne 2b est indiquée sur la ﬁgure et les barres d’erreur
indique le niveau de conﬁance à 95%.
5.6.3 Mesure 3ω
La ﬁgure 5.10 montre la conductivité thermique du pyrex mesurée par la technique 3ω, sous
diﬀérentes conditions (largeur de ligne, pression, courant). D’abord, il n’y aucune aucun eﬀet
signiﬁcatif des conditions de mesure. La moyenne de nos mesures est de 1.128 W.m−1.K−1 et
l’écart type est 0.009 W.m−1.K−1. La dispersion est faible devant l’incertitude de mesure, qui
est d’environ 6%. Donc, la conductivité thermique que nous mesurons pour le pyrex est (avec
une incertitude représentant un niveau de conﬁance 95%) :
κpyrex= 1.13 W.m−1.K−1± 0.07 W.m−1.K−1
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L’accord avec la valeur de la littérature est excellent, puisque la conductivité thermique que
nous avons mesurée est seulement 0.6% plus faible.



























































Figure 5.10 Conductivité thermique du pyrex mesurée par la technique 3ω. Les
mesures ont été faites pour deux largeurs de ligne 2b diﬀérentes, plusieurs niveaux
de courants, et soit sous-vide ou à pression ambiante. Les pointillés horizontaux
indiquent la valeur de la littérature et le cadre gris l’incertitude sur cette valeur.
Toutes les incertitudes sont au niveau de conﬁance de 95%.
La ﬁgure 5.11a montre une des courbes 3ω typiques que nous avons obtenues et qui a servi au
calcul de la conductivité thermique. Le régime linéaire est bien présent sur cette courbe. La
ﬁgure 5.11b compare les résultats expérimentaux aux résultats de simulation, utilisant le modèle
de Cahill (équation (5.11)). Pour bien ajuster le modèle aux résultats expérimentaux, il a fallu
ajouter un ΔT constant et indépendant de la fréquence, qui correspond à la présence d’une
résistance thermique d’interface entre la ligne métallique et le substrat. Sur la majeure partie
de la plage de fréquences le modèle décrit bien les mesures expérimentales. À fréquence élevée
il y a un écart entre le modèle et nos résultats, qui est probablement dû au bruit harmonique
du générateur, et à basse fréquence on peut attribuer l’écart au fait que la profondeur de
pénétration thermique est du même ordre que l’épaisseur du substrat.
5.6.4 Conclusion
La première conclusion est que notre banc de mesure 3ω fonctionne ! Nous l’avons testé sur
un matériau de référence bien caractérisé, le pyrex 7740. Nous avons mesuré une valeur de
conductivité thermique qui est à 0.6% de la valeur publiée dans la littérature, et nos mesures
ont une incertitude relative de 6%. Ces essais montrent donc que la technique 3ω est ﬁable.
Nos mesures montrent également un bon accord avec la simulation.
133










































Figure 5.11 a) Courbe expérimentale montrant V3ω en fonction de la fréquence,
obtenue sur pyrex avec 2b = 4 μm et I0 = 10 mA. Cette courbe correspond à
la mesure 6 sur la ﬁgure 5.10. b) La même courbe avec les abscisses converties
en amplitude des oscillations de température ΔT et comparée aux résultats de
simulation.
Nous avons également étudié l’eﬀet de la pression. Les mesures de V3ω en fonction de la
pression ne montrent pas d’eﬀet de celle-ci, et cela est conﬁrmé par nos mesures de conductivité
thermique sur pyrex, puisque nous n’observons aucun eﬀet signiﬁcatif de la pression sur la
conductivité thermique. D’après ces résultats, on peut donc faire la mesure 3ω à pression
ambiante sans aﬀecter la mesure. Cependant, nous ne nous sommes rendu compte de cela que
récemment, et donc la majorité de nos mesures ont été faites à faible pression.
5.7 Conductivité thermique du carbure de silicium po-
reux
5.7.1 Mesures du TCR et courbes 3ω
Nous avons réalisé des mesures 3ω sur quatre échantillons de carbure de silicium poreux
d’épaisseur et porosité diﬀérentes. Les morphologies des quatre échantillons sont illustrées aux
ﬁgures 5.12-5.15a-b et les paramètres de fabrication importants sont indiqués dans le tableau
5.2. Les couches sont uniformes à part une zone d’au plus quelques microns en surface (images
b)). L’image a) montre la morphologie constituant la majeure partie de la couche poreuse. Les
lignes métalliques pour les échantillons 1 à 3 sont formés d’une couche d’accroche de chrome
de 10 nm recouverte d’une couche d’or 200 nm d’épaisseur, et la ligne a une longueur de 3
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mm. Pour l’échantillon 4, la ligne est formée d’une couche d’accroche de chrome de 20 nm
recouverte d’une couche d’or 200 nm d’épaisseur, et la ligne a une longueur de 2.9 mm
Tableau 5.2 Détail des échantillons de carbure de silicium poreux utilisés pour les
mesures de conductivité thermique
Quelques paramètres de fabrication des échantillons
Echantillon Figure SSE Densité de courant
(mA/cm2)
Polytype Épaisseur (μm)
1 5.12 G830ZB 47 4H 24.4
2 5.13 H341J 220 6H 43.5
3 5.14 H343L 360 4H 43.6
4 5.15 I227J 220 6H 106
Résultats des mesures 3ω. Les incertitudes sont données avec un niveau de conﬁance
de 95%.
Échantillon Largeur de la
ligne (μm)
TCR (K−1) κ calculée à partir du mini
régime linéaire (W.m−1.K−1)
1 13 0.0024 ± 15% NA
2 15 0.0025 ± 14% 3 ± 1
3 13 1.4 ± 0.4













Figure 5.12 Échantillon 1 : a) vue en coupe de la surface, b) morphologie de la
couche poreuse c) courbe 3ω mesurée à 25 mA.
Le TCR a été mesuré pour chaque échantillon et la valeur est donnée au tableau 5.2. Nous
n’avons pas réussi à mesurer α pour l’échantillon 3, puisque la ligne métallique avait été
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Figure 5.13 Échantillon 2 : a) vue en coupe de la surface, b) morphologie de la
couche poreuse c) courbe 3ω mesurée à 15 mA. L’encart montre une vue agrandie
des courbes entre 2 et 6 kHz.















Figure 5.14 Échantillon 3 : a) vue en coupe de la surface, b) morphologie de la
couche poreuse c) courbe 3ω mesurée à 15 mA.
endommagée lors des mesures 3ω (qui avaient été faites en premier), donc nous avons utilisé
la valeur mesurée pour les autres échantillons.
L’incertitude sur les mesures de TCR est plus élevée que pour les mesures sur pyrex. Cela est
dû au fait que les mesures ont été arrêtées à des températures plus faibles et les lignes étaient
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Figure 5.15 Échantillon 4 : a) vue en coupe de la surface, b) morphologie de la
couche poreuse c) courbe 3ω mesurée à 21 mA.
plus larges, donc leur résistance plus faible et l’erreur relative plus importante. Par contre la
valeur mesurée reste très proche de celle mesurée sur pyrex.
Les ﬁgures 5.12c à 5.15c montrent les courbes ΔT en fonction de la fréquence obtenues lors
des mesures 3ω. Pour les quatre échantillons on peut observer que la courbe est formée de deux
régimes linéaires. Le premier, obtenu à plus basse fréquence, a une pente très faible. La pente est
inversement proportionnelle à la conductivité thermique et les basses fréquences correspondent à
des profondeurs de pénétration thermique plus élevées, donc cette zone correspond probablement
au substrat de SiC non-poreux. À fréquence plus élevée la pente augmente, ce qui correspond
probablement au carbure de silicium poreux. La pente étant plus forte, cela pourrait indiquer
que la conductivité thermique du carbure de silicium poreux est plus faible. Cependant le régime
linéaire n’est pas assez étendu en fréquence et on est à la limite de la condition qb < 1. De
plus nos échantillons ont une géométrie particulière par rapport à ce qu’on retrouve dans la
littérature, puisque la majorité des travaux s’intéressent soit aux matériaux uniformes et épais
ou aux couches minces (< 1 μm). Donc on ne peut pas tirer de conclusions directes de ces
mesures.
Nous avons tout de même extrait la pente de ce pseudo-régime linéaire pour en calculer la
conductivité thermique correspondante, et ces valeurs sont données dans le tableau 5.2. Les
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valeurs obtenues sont environ deux ordres de grandeur plus faibles que celle du SiC massif. Les
incertitudes de mesure sont élevées, puisque l’erreur reﬂète celle de la mesure du TCR.
Aﬁn d’interpréter nos mesures expérimentales, nous allons les comparer avec des simulations
numériques.
5.7.2 Simulation des mesures 3ω sur des matériaux multi-couches
Le modèle original développé est Cahill est valide pour une couche semi-inﬁnie [33], mais n’est pas
valide pour nos échantillons poreux, puisqu’ils sont formés d’une bicouche SiC non-poreux/SiC
poreux. Des modèles plus élaborés ont été publiés pour décrire les matériaux multi-couches.
Nous avons utilisé le modèle suivant, valide pour un empilement de n couches, proposé par
Borca-Tasciuc et al. [26, 218]. Les couches sont numérotées de i = 1 à n, 1 étant celle la plus





























ϕi = Bidi et κxy = κx/κy
An = − tanh (Bndn)s
avec s = 1, 0, -1 selon que la condition aux frontières de la face arrière du substrat (nième
couche) soit respectivement adiabatique, semi-inﬁnie, ou isotherme. Les variables déjà déﬁnies à
la section 5.3 ont le même sens ici. L’indice i fait référence à la -i-ème couche, l’indice y signiﬁe
qu’il s’agit de la direction perpendiculaire au plan (« cross-plane »), et l’indice x indique la
direction parallèle au plan (« in-plane »). d est l’épaisseur de la couche.
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5.7.3 Simulation des eﬀets des paramètres de la couche poreuse
sur les courbes 3ω
Si on examine l’équation (5.17), on voit que le comportement du régime linéaire dépend de
plusieurs paramètres des échantillons : sa conductivité thermique, la largeur de la ligne métallique,
et sa diﬀusivité thermique. Ce dernier paramètre dépend de la conductivité thermique et du
produit ρcp. Nous allons faire varier les valeurs de ces paramètres pour voir comment ils aﬀectent
l’allure de la courbe 3ω.
Nous avons donc utilisé le modèle présenté à la section 5.7.2 pour simuler un bicouche formé
d’une couche de carbure de silicium poreux sur un substrat semi-inﬁni de SiC massif. Les valeurs
utilisées pour les simulations sont données par le tableau 5.3. Certaines simulations utilisent des
valeurs diﬀérentes, notamment pour l’épaisseur de la conductivité thermique du substrat. Dans
ce cas les valeurs sont spéciﬁées pour cette simulation spéciﬁque.
Tableau 5.3 Valeurs utilisées pour les simulations de mesures 3ω sur des matériaux
multi-couches, sauf mention contraire pour une simulation spéciﬁque
Variable Description Valeur
P Puissance dissipée. Ici la puissance dissipée par un courant
de 15 mA dans une ligne de résistance de 65 Ω
0.0073 W
l Longueur de la ligne métallique 2.9 ×10−3 m
2b Largeur de la ligne métallique 7 ×10−6 m
d1 Épaisseur de la couche poreuse 50 ×10−6 m
d2 Épaisseur du substrat Semi-inﬁnie
ρ1cp1 Produit de la densité et de la capacité calorifque de la
couche poreuse. Ici on suppose une couche de porosité
70%, donc on prend 0.3 x la valeur du substrat
0.3 × 675 × 3210
J.K−1.m−3
ρ1cp2 Produit de la densité et de la capacité calorifque du
substrat, nécessaire pour le calcul de D
675 × 3210
J.K−1.m−3
κx1 Conductivité thermique « in-plane » de la couche poreuse 1 W.m−1.K−1
κx2 Conductivité thermique « in-plane » du substrat 490 W.m−1.K−1
κy1 Conductivité thermique « cross-plane » de la couche
poreuse
= κx1
κy2 Conductivité thermique « cross-plane » du substrat = κx2
s Condition aux frontières de la face arrière du substrat 0
139
La première simulation considère une couche poreuse ayant une conductivité thermique de
1 W.m−1.K−1 et diﬀérentes épaisseurs. Ces résultats sont présentés à la ﬁgure 5.16a. En plus
des courbes 3ω simulées, nous avons tracé (en pointillés) des droites qui ont la même pente
que le régime linéaire qu’on obtiendrait si la couche poreuse avait une épaisseur semi-inﬁnie.
On voit que la pente du pseudo-régime linéaire est voisine de celle de la droite dont la pente
correspond à 1 W.m−1.K−1, et la diﬀérence avec les autres droites est marquée. L’épaisseur de
la couche n’aﬀecte pas la pente du régime linéaire correspondant. Par contre, plus la couche
est épaisse, plus ce régime linéaire s’étend vers les basses fréquences. De plus dans le régime
linéaire correspondant au substrat de SiC massif, le ΔT est plus élevé lorsque la couche poreuse
est plus épaisse. À la ﬁgure 5.16b nous avons tracé la pente de ces mêmes courbes en fonction
de la fréquence. Cela conﬁrme les observations faites sur la ﬁgure 5.16a.
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Figure 5.16 a) ΔT en fonction de la fréquence pour diﬀérentes épaisseurs d’une
couche avec κ = 1 W.m−1.K−1, sur un substrat de SiC massif. L’épaisseur de la
couche est indiquée sur la courbe en μm. Les pointillés correspondent au régime
linéaire qui serait obtenu avec une couche d’épaisseur inﬁnie pour diﬀérentes valeurs
de conductivité thermique. b) La pente de ces mêmes courbes en fonction de la
fréquence. Les autres paramètres de simulation sont 2b = 7 μm, ρcp = 30% de celui
du SiC massif (donc une porosité de 70%)
Le fait que le régime linéaire soit plus étendu vers les basses fréquences pour les couches poreuses
plus épaisses est normal. D’après l’équation 5.12, lorsque la fréquence diminue, la profondeur
de pénétration thermique augmente. En augmentant l’épaisseur d’une couche, on augmente
également son étendue vers les basses fréquences. Le ΔT observé à basse fréquence dans le
régime linéaire correspondant au substrat augmente avec l’épaisseur de la couche poreuse,
puisque plus la couche poreuse est épaisse, plus sa résistance thermique est grande, et donc le
ΔT correspondant est plus élevé (voir équation 1.2).
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Nous avons ensuite ﬁxé l’épaisseur de la couche à 20 ou 50 μm, et avons simulé les courbes 3ω
pour diﬀérentes conductivités thermiques de la couche poreuse. Ces courbes sont présentées à la
ﬁgure 5.17. Encore une fois, nous avons également tracé des droites ayant la pente qu’aurait le
régime linéaire si la couche poreuse avait une épaisseur semie-inﬁnie. Ici aussi on voit que la pente
du pseudo-régime linéaire est proche de celle qu’on obtiendrait avec une couche semi-inﬁnie.
Par contre l’écart entre le bicouche et la couche semi-inﬁnie est plus élevée pour l’épaisseur de
20 μm que 50 μm. Donc, la pente du pseudo-régime linéaire semble être représentative de
la conductivité thermique de la couche poreuse.










































Figure 5.17 ΔT en fonction de la fréquence pour diﬀérentes valeurs de conductivité
thermique d’une couche sur SiC poreux sur substrat de SiC massif. L’épaisseur de
la couche est a) 50 μm et b) 20 μm. La valeur de κ est indiquée sur la courbe, les
traits pleins correspondent à la simulation du bicouche et les pointillés correspondent
au régime linéaire qui serait obtenu avec une couche d’épaisseur inﬁnie. On a pris 2b
= 7 μm et la couche a un ρcp de 30% de celui du SiC massif.
Lorsque la conductivité thermique de la couche poreuse diminue, on voit que le ΔT dans le
régime linéaire correspondant au substrat est plus élevé. L’explication est la même que pour
l’eﬀet de l’épaisseur de la couche poreuse : en diminuant la conductivité thermique de la couche,
on augmente sa résistance thermique. On remarque également un décalage vers les basses
fréquences du coude entre les deux régimes linéaires lorsque la conductivité thermique diminue.
Cela peut s’expliquer en examinant l’équation 5.12 : lorsque la conductivité thermique diminue,
la diﬀusivité thermique D et donc la profondeur de pénétration λ diminuent. Donc pour une
fréquence donnée, λ diminue avec la conductivité thermique.
Nous allons maintenant regarder l’eﬀet des autres paramètres du matériau pour voir s’ils peuvent
aﬀecter la pente du pseudo-régime linéaire. Nous avons ﬁxé la conductivité thermique de la
couche poreuse à 1 W.m−1.K−1 et son épaisseur à 50 μm. La ﬁgure 5.18a montre les courbes
pour diﬀérentes valeurs de ρcp et la ﬁgure 5.18b pour diﬀérentes valeurs de la largeur de ligne
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2b. Pour ces deux paramètres on voit qu’ils décalent les courbes, mais n’aﬀectent pas la
pente de la zone linéaire. Il n’est pas nécessaire d’étudier l’eﬀet de la diﬀusivité thermique D
puisqu’elle est le ratio de la conductivité thermique et de ρcp.































Figure 5.18 a) ΔT en fonction de la fréquence pour diﬀérentes valeurs du produit
ρcp. Ici ρcp est déﬁni comme une fraction de ρcp du SiC massif. b) ΔT en fonction
de la fréquence pour diﬀérentes largeurs de ligne 2b. Dans les deux cas on a pris
une couche de conductivité thermique 1 W.m−1.K−1 et d’épaisseur 50 μm sur un
substrat de SiC semi-inﬁni.
Bien que le produit ρcp et la largeur de la ligne métallique n’aﬀectent pas la pente de la zone
linéaire, elles ont d’autres eﬀets sur l’allure des courbes 3ω. La réduction de ρcp entraîne un
décalage des courbes vers les hautes fréquences, sans aﬀecter le ΔT observé dans le régime
linéaire correspondant au substrat. La résistance thermique de la couche poreuse dépend
uniquement de sa géométrie et sa conductivité thermique, donc celle-ci n’est pas aﬀecté par
ρcp, d’où le ΔT constant dans le régime linéaire à basses fréquences. Par contre une réduction
de ρcp implique une augmentation de la diﬀusivité thermique D et donc de la profondeur de
pénétration λ. Donc à une fréquence donnée, on sonde plus loin dans le matériau lorsque ρcp
diminue (qualitativement « l’onde thermique » diﬀuse plus rapidement dans la couche poreuse
puisqu’elle absorbe moins de chaleur). Sur la ﬁgure 5.18b on observe que la réduction de la
largeur de la ligne métallique 2b entraîne un décalage des courbes 3ω vers des ΔT plus élevés,
sans aﬀecter le comportement en fonction de la fréquence. En eﬀet, la puissance dissipée P
reste constante, mais est dissipée dans une ligne métallique de plus petite largeur. Donc à
puissance égale, l’augmentation de température est plus élevée pour une ligne plus ﬁne.
Donc ces simulations montrent que la pente du pseudo-régime linéaire que nous avons observé
sur carbure de silicium poreux est représentative de sa conductivité thermique.
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5.7.4 Discussion : comparaison du modèle et des courbes expéri-
mentales
Vous aurez peut-être remarqué que, d’après les simulations, pour une couche poreuse ayant une
conductivité thermique de 1 W.m−1.K−1 et une épaisseur de 50 à 100 μm, la limite inférieure du
régime linéaire devrait être autour de 100 Hz, soit une décade de moins que ce qu’on observe sur
nos mesures. La ﬁgure 5.19a compare les résultats expérimentaux obtenus sur l’échantillon 4 et
les résultats de simulation en utilisant les paramètres de ce même échantillon. On constate que
dans la zone linéaire les pentes sont proches, mais la zone linéaire théorique est eﬀectivement
beaucoup plus étendue.






























Figure 5.19 a) Comparaison des mesures expérimentales obtenues pour l’échantillon
4 et la simulation utilisant les paramètres de ce matériau. b) Résultat d’un ﬁt des
mesures de l’échantillon 4 en utilisant une géométrie à trois couches (dont deux
dans la couche poreuse).
Des tentatives ont été faites pour ajuster le modèle à nos courbes expérimentales, mais en
gardant une géométrie à deux couches nous n’avons pas réussi à ajuster le modèle à la courbe
expérimentale de sorte à trouver des paramètres physiquement réalistes. Donc même si la pente
du pseudo-régime linéaire est un bon indicateur de la conductivité thermique, nous ne savons pas
quelle épaisseur et quelles autres propriétés cette couche possède. Nous avons obtenu le meilleur
accord théorie-expérience en ajustant l’échantillon 4 avec une tri-couche. La ﬁgure 5.19b montre
les résultats de ce ﬁt. Les paramètres pour la couche poreuse sont une première couche en
surface ayant une épaisseur de 5 μm et une conductivité thermique de 0.3 W.m−1.K−1, et le
restant de la couche poreuse ayant une épaisseur de 100 μm et une conductivité thermique
de 4 W.m−1.K−1. Cela est plausible puisqu’il y a eﬀectivement un gradient de porosité sur les
premiers microns à partir de la surface, comme le montre la ﬁgure 5.15a.
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Il pourrait donc être utile de faire d’autres mesures avec des couches poreuses plus homogènes
ou plus épaisses. Il est également nécessaire de mesurer le bruit harmonique du générateur, en
particulier à haute fréquence, aﬁn de s’assurer que cela ne crée par d’erreurs dans nos mesures.
5.8 Conclusions
La première partie de ce chapitre décrit l’implémentation et la validation du banc de mesure
3ω. Des tests ont été faits sur pyrex, et nous avons mesuré une conductivité thermique de 1.13
W.m−1.K−1 ± 0.07 W.m−1.K−1. Cette mesure est inférieure de 0.6% à la valeur acceptée pour
le pyrex, ce qui constitue un accord excellent. Ces mesures conﬁrment donc la validité de la
mesure 3ω.
Nous avons ensuite fait des mesures 3ω sur carbure de silicium poreux. Les courbes obtenues
contenaient deux plages linéaires. Celle à plus basse fréquence et ayant une pente faible a été
attribuée au substrat de SiC et celle à plus haute fréquence a été attribuée au SiC poreux. La
pente de la plage linéaire du carbure de silicium poreux indique une conductivité thermique
d’environ 1 à 3 W.m−1.K−1. Les simulations conﬁrment également la pente de cette zone
linéaire, même peu étendue, est un bon indicateur de la conductivité thermique. On peut donc
conclure que la porosiﬁcation du SiC réduit sa conductivité thermique de façon signiﬁcative.
Cependant on est à la limite de la condition qb < 1 et les simulations montrent qu’au vu de
l’épaisseur des couches poreuses, la zone linéaire devrait être plus étendue. Cette incohérence
devra être clariﬁée aﬁn de pouvoir quantiﬁer plus précisément la conductivité thermique du
carbure de silicium poreux.
5.8.1 Travaux futurs
Les travaux suivants sont recommandés :
- Eﬀectuer des mesures du bruit harmonique du générateur aﬁn de déterminer à partir de
quelle fréquence l’erreur de mesure devient trop grande.
- Poursuivre les mesures avec des couches poreuses encore plus uniformes pour éliminer
l’eﬀet d’un éventuel gradient de porosité.
- Poursuivre les mesures avec des couches poreuses plus épaisses, aﬁn d’étendre le régime
linéaire vers les basses fréquences.
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- Chercher à fabriquer des échantillons poreux formés de structures plus ﬁnes et à forte
porosité aﬁn d’obtenir un régime linéaire plus marqué. Cela pourrait être réalisé sur du




ÉVALUATION DE L’APTITUDE DU
CARBURE DE SILICIUM POREUX À
S’INTÉGRER DANS LES PROCÉDÉS DE
MICRO-FABRICATION ET DISPOSITIFS
6.1 Introduction
Le silicium poreux a de nombreuses qualités, mais quelques défauts freinent son utilisation dans
les dispositfs : il devient instable au-delà de 400◦C, il est facilement gravé par plusieurs produits
communs de micro-fabrication, et il a de mauvaises propriétés mécaniques. Une des hypothèses
de base de ce projet est que puisque le SiC massif est plus performant que le Si, alors il devrait
en être de même pour le carbure de silicium poreux comparé au silicium poreux. Nous devons
donc vériﬁer cette hypothèse et conﬁrmer que le carbure de silicium poreux peut être intégré
facilement dans les procédés de micro-fabrication et les dispositifs.
Objectifs
- Démontrer que le carbure de silicium poreux est compatible avec les procédés de microfa-
brication et qu’il peut être utilisé en environnement exigeant.
- Caractériser la tenue chimique du SiC poreux dans une sélection de produits cou-
ramment utilisés en microfabrication.
- Mesurer jusqu’à quelle température la structure du SiC poreux reste stable, sous
oxydante et inerte.
- Évaluer les propriétés mécaniques du SiC poreux.
- Implémenter une technique de masquage pour la porosiﬁcation localisée du SiC poreux,
parmi les techniques existantes dans la littérature.
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6.2 Résistance chimique du carbure de silicium poreux
Le carbure de silicium a une très bonne résistance chimique, et est inerte dans la grande
majorité des solutions chimiques. Il s’agit de savoir si le carbure de silicium poreux conserve
cette propriété, ce qui serait un avantage important par rapport au silicium poreux. Lorsque le
carbure de silicium poreux est intégré dans un dispositif, il y a deux moments où il risque d’être
exposé à des produits chimiques : lors de la fabrication et lors de l’utilisation pour certaines
applications (dans des capteurs chimiques par exemple).
Lors de la fabrication d’un dispositif intégrant du carbure de silicium poreux, il devrait être plus
simple à priori de fabriquer la couche poreuse vers le début du procédé. En eﬀet, la porosiﬁcation
est une étape longue et agressive (par l’utilisation d’acide ﬂuorhydrique), donc il est préférable
de ne pas exposer les autres éléments du dispositif à ce procédé. De plus, si le but est d’isoler
thermiquement, la partie à isoler devrait être fabriquée sur un caisson poreux pour assurer une
bonne isolation, ce qui implique également la fabrication du caisson poreux avant les éléments
à isoler. Donc, le carbure de silicium poreux sera exposé aux étapes de fabrication subséquentes,
et par conséquent divers produits chimiques.
L’exposition à un produit chimique lors de l’utilisation d’un dispositif dépend de chaque
application, et donc nous pouvons diﬃcilement déﬁnir une liste de produits représentatifs.
Toutefois les produits de microfabrication testés couvrent déjà une large sélection de produits,
avec notamment des acides, bases, et oxydants, ce qui devrait à priori aider à prévoir le
comportement du carbure de silicium poreux dans d’autres environnements.
6.2.1 Revue de littérature : la gravure humide du carbure de sili-
cium
SiC mono-cristallin
Plusieurs travaux ont été menés dans le but de trouver des méthodes de gravure chimique du
carbure de silicium mono-cristallin. La majorité porte sur l’utilisation de sels fondus (par exemple
KClO3, K2CO3), les plus communs étant les sels de KOH fondus [98, 123, 295]. Initialement
ces sels étaient utilisés autour de 900-1000◦C, mais en améliorant le procédé, la température
a été réduite à 300-600◦C. Toutefois ces températures restent très élevées, ce qui pose des
problèmes de sécurité évidents, et exclut l’utilisation de matériaux déposés en couche mince
comme masque. De plus, la gravure avec les sels fondus sert plus à la révélation de défauts du
carbure de silicium qu’au micro-usinage.
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Un mélange de K3Fe(CN)6 et de NaOH à une température supérieure à 100◦C a été utilisé
pour distinguer les faces Si et C du carbure de silicium [99]. L’acide phosphorique à 215◦C a
également été employé, mais la réaction est lente et auto-passivante par la formation d’une
couche de SiO2 [295]. De plus ces températures sont encore trop élevées pour rendre ces
solutions pratiques, et ces méthodes n’ont pas été adoptées par d’autres équipes.
Une autre façon de graver le carbure de silicium est d’abord de le rendre amorphe, par
implantation ionique, et ensuite de le graver avec un mélange HF-HNO3 chaud (45 à 80◦C)
[4, 76, 173]. Cela permet de graver le carbure de silicium amorphe, puisque le mélange HF-HNO3
grave le silicium, et le HNO3 chaud attaque le carbone, et à 45◦C une vitesse de gravure de 250
nm/min a été mesurée. De plus cette technique permet de graver des motifs contrôlés dans le
carbure de silicium [4].
SiC poly-cristallin
La tenue chimique du carbure de silicium poly-cristallin a également été étudiée. Guo et al.
[93] ont mesuré une vitesse de gravure de couches de SiC déposé par PECVD de l’ordre de 1
nm/min dans de l’acide ﬂuorhydrique à 40% et dans du KOH à 45% à 80 ◦C, et de 10.5 nm/h
dans un mélange HF:HNO3 (2:5). Roper et al. ont étudié la gravure dans un mélange (1:1) de
HF et HNO3 de carbure de silicium déposé par LPCVD. Ils ont trouvé que la quantité d’un des
deux gaz utilisés lors du dépôt du SiC (le dichlorosilane) aﬀecte la quantité de silicium libre
dans la couche et la taille des grains. Selon les paramètres de dépôt, la vitesse de gravure varie
entre 0.1 et 50 Å/min.
En résumé, le SiC monocristallin est inerte dans la majorité des produits dans lequel il a été
testé. Uniquement quelques produits peu communs permettent de le graver. Le SiC amorphe et
polycristallin (dans certains cas) peut être gravé par un mélange HF-HNO3 chaud. Si on souhaite
graver le SiC monocristallin, il faut donc employer d’autres procédés, comme la gravure plasma
[142, 284] ou encore la gravure électrochimique [244]. Dans le cas présent, nous souhaitons
savoir si le carbure de silicium poreux conserve l’inertie chimique du matériau cristallin.
6.2.2 Choix de produits chimiques à tester
En micro-fabrication il y a trois principales catégories d’opération où les solutions chimiques
sont utilisées : i) le nettoyage, ii) la photolithographie, lors du développement de photorésine,
et iii) la gravure humide. Nous avons choisi une sélection de produits dans ces trois catégories,
parmi les plus utilisés et les plus agressifs. Le tableau 6.1 donne la liste des produits testés, de
même que leur fonction.
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Tableau 6.1 Produits chimiques testés et leur fonction.
Produit chimique Fonction
Piranha Nettoyage, en particulier des contaminations organiques,
à base d’acide sulfurique et peroxyde
Acide ﬂuorhydrique Nettoyage et micro-fabrication, sert principalement à la
gravure de l’oxyde de silicium
RCA SC-1 et SC-2 Nettoyage des contaminations organiques et ioniques. SC-
1 est un mélange d’hydroxyde d’ammonium et de peroxyde.
SC-2 est un mélange d’acide chlorhydrique et péroxyde
Shipley Microposit MF-319 Développeur de photorésine, à base de TMAH
AZ400K Développeur de photorésine, à base de borate de potassium
Microchem SU-8 Developer Développeur de photorésine SU-8, à base de solvents
Hydroxyde de potassium (KOH) Souvent utilisé pour la gravure humide anisotrope du
silicium
Mélange acide ﬂuorhydrique et
acide nitrique
Utilisé pour la gravure isotrope du silicium
Eau régale Utilisé pour la gravure de métaux nobles (or, platine).
Mélange d’acide nitrique et d’acide chlorhydrique
6.2.3 Protocole expérimental
Les échantillons
Les échantillons de carbure de silicium poreux étaient des bi-couches formés de deux morphologies,
la couche supérieure à porosité élevée et la couche inférieure à faible porosité. Ce choix permet
d’étudier la résistance de deux morphologies distinctes, tout en économisant des échantillons
et du temps de fabrication. Les paramètres de fabrication de ces échantillons sont détaillés
dans le tableau 6.2 et leur morphologie est illustrée dans la ﬁgure 6.1. Des échantillons de
silicium poreux ont également été utilisés, d’abord comme témoin pour attester de l’activité
des solutions chimiques employées, mais aussi parce que son comportement dans certaines de
ces solutions est inconnu. Les échantillons étaient fabriqués à l’Insa Lyon sur des substrats de
4” entièrement porosiﬁés, dopés p+ (0.01-0.02 Ω.cm), l’épaisseur visée de la couche était de
15 μm, et un mélange HF-éthanol (1:1)vol a été utilisé. Les temps et courants de gravure sont
résumés dans le tableau 6.3.
Les tests de gravure
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Tableau 6.2 Paramètres de fabrication des échantillons de carbure de silicium poreux
utilisés pour les tests de résistance chimique
Paramètres généraux
No. SSE Substrat Électrolyte Éclairage
H343F, H343G,
H343H
Tankeblue, 4H type n,
face Si, ρ < 0.1 Ω.cm.
HF 49% - eau DI -
éthanol (1:4:5)vol
Lampe UV 365 nm















70 360 1s/3s 17 min 32 s ≈ 19
Couche
inférieure
9,2 47 1s/2s 29 min 2 s ≈ 14
Tableau 6.3 Paramètres de fabrication des échantillons de silicium poreux utilisés
pour les tests de résistance chimique
Porosité visée
(%)







45 H810 55 1s/1s 8 min 36 s
60 H809 160 1s/1s 5 min
75 H767 310 1s/1s 2 min 30 s
Un morceau de silicium poreux a été utilisé pour chaque produit chimique. Par contre les
échantillons de carbure de silicium poreux ont été « recyclés » puisqu’ils ont servi à tester
plusieurs produits chimiques successifs. Le but étant de tester les propriétés du carbure de
silicium poreux fraîchement porosiﬁé, sans oxyde natif à sa surface, les échantillons ont subi un
rinçage avec un mélange de HF et d’IPA (1:1)vol avant chaque test, aﬁn de graver l’éventuelle
couche mince d’oxyde natif qui pourrait s’être formée à leur surface. On verra par la suite
que l’acide ﬂuorhydrique concentré n’attaque pas le carbure de silicium poreux de manière
détectable, donc ce traitement de « rafraîchissement » ne modiﬁe que la surface du carbure de
silicium poreux. L’annexe D montre les tests successifs subis par chaque échantillon.
La durée des tests de gravure est variable. On a visé au moins une durée d’exposition corres-
pondant à une durée d’utilisation réelle du produit en question (par exemple la durée typique
d’un nettoyage ou d’un développement). Lorsque cela était possible, la gravure a été prolongée
aﬁn d’augmenter la sensibilité des moyens de caractérisation. Toutefois nous avons dû tenir
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compte des contraintes de sécurité, puisque certains produits ne peuvent pas être laissés sans
surveillance (piranha par exemple).
Caractérisation
Le but est de détecter une éventuelle attaque chimique du silicium poreux ou carbure de
silicium poreux. Le moyen principal est de mesurer la masse avant et après la gravure chimique
(gravimétrie). D’autres moyens de caractérisation complémentaires ont été utilisés : l’observation
au microscope optique et proﬁlomètre avant et après la gravure, et observation à l’œil nu
pendant la gravure, pour voir un éventuel dégagement gazeux. Les échantillons de carbure de
silicium poreux ont également été observés au MEB avant le premier test et après le dernier.
Étant donné la précision de la balance utilisée, le plus petit changement de porosité détectable
est de δP = 1.4 points (donc par exemple une diminution de porosité de 70% à 68.6%). Les
calculs sont détaillés à l’annexe E.
6.2.4 Résultats et discussion
Le tableau 6.4 montre la durée d’exposition du carbure de silicium poreux et du silicium poreux
dans chaque produit, et la quantité de la couche poreuse qui a été gravée. On voit que le carbure
de silicium poreux a résisté à tous les produits sauf le RCA-SC1, où il a subi une légère gravure.
Quant au silicium poreux, il a été gravé par les hydroxydes (KOH et les développeurs MF-319
et AZ400K) et les solutions à base de HF-HNO3. La ﬁgure 6.1 montre l’état de l’échantillon
H343H avant et après la série de tests chimiques. On voit qu’il n’y a eu aucune gravure visible.
Les images MEB des deux autres échantillons ne montrent pas non plus de traces de gravure
chimique. Ces images sont présentées à l’annexe F.
Les autres moyens de caractérisation (microscope optique, proﬁlomètre, observation à l’œil nu)
sont cohérents avec les résultats de gravimétrie, et ne sont pas présentés ici car ils n’apportent
aucune information supplémentaire.
On constate que le carbure de silicium poreux conserve l’inertie chimique du SiC massif. De
plus il n’est pas attaqué par les mélanges à base de HF-HNO3 comme le sont le SiC amorphe et
polycristallin. Seul le RCA-SC1 l’a légèrement gravé. La variation de masse causée par ce produit
était de 0.05 mg, soit peu au-dessus du seuil de détection de 0.03 mg. Cette gravure mériterait
donc d’être prolongée aﬁn de conﬁrmer le résultat. Aussi, la durée typique d’exposition lors
d’un nettoyage RCA est de dix à quinze minutes, c’est à dire inférieure à la durée testée ici
(1h30). Donc le carbure de silicium poreux peut être exposé à un nettoyage RCA standard sans
problème.
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Tableau 6.4 Produits chimiques testés, temps d’exposition, et variation de la
couche poreuse. Les produits sont à température ambiante sauf mention contraire.
La variation de la couche poreuse est soit désignée par la variation relative de la
masse de la couche poreuse (%m) ou en variation de points de porosité (pp). Notez
que lors des trois gravures à base de HF-HNO3 le substrat de silicium non-poreux a
également été gravé !
Produit Temps d’exposition Variation de la
couche poreuse
PSiC PSi PSiC PSi
Piranha 15 min 0 0
HF 49% 1 h 13 min 0 0
RCA-SC1 : H20 - H2O2 - NH4OH
(5:1:1)vol à 75◦C
1 h 30 min -2pp -100%m
RCA-SC2 : H20 - H2O2 - HCl
(5:1:1)vol à 75◦C
1 h 5 min 0 0
MF-319 5 h 28 min 5 min 0 -100%m
AZ400K - H2O (1:4)vol 17 h 28 min 17 min 0 -100%m
Développeur SU-8 24 h 33 min 0 0
KOH - H2O (1:4)vol à 70◦C 24 h 9 min 15 s 0 -100%m
HF - HNO3 (4:5)vol 1 h 30 min 1 min 0 -100%m
HF - HNO3 - CH3COOH
(4.5:7.5:8)vol
1 h 10 min 3 min 0 -100%m
HF - HNO3 (90:40)vol à 52◦C 1 h 3 min 0 -100%m
Eau régale 2 h 5 min 0 0
Il n’est pas surprenant que les solutions à base de HF-HNO3 gravent le silicium poreux, puisque
ce mélange sert justement à graver le silicium, et la gravure rapide du silicium poreux dans les
hydroxydes est également bien connue [138, 139, 291]. Par contre il est intéressant de voir que
le silicium poreux résiste à des produits agressifs comme le piranha, l’eau régale, et le RCA-SC2.
6.2.5 Conclusion des tests de résistance chimique
Ces tests démontrent donc que le carbure de silicium poreux a une très bonne tenue chimique,
et résiste à tous les produits testés, parmi une sélection de produits chimiques communément
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Figure 6.1 Images MEB en coupe d’un des échantillons de carbure de silicium
poreux (H343H) a) avant et b) après les tests de gravure chimique. Les images de
droite sont des agrandissements de chaque couche. On voit que le carbure de silicium
poreux n’a pas été visiblement gravé lors des tests chimiques.
utilsés en microfabrication. Cela signiﬁe que le SiC poreux peut être exposé à des traitements
de microusinage par gravure humide sans être endommagé.
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6.3 Comportement à haute température du carbure
de silicium poreux sous atmosphère oxydante et
inerte
Quelques études sur la tenue en température du carbure de silicium poreux ont été publiées,
mais leurs conclusions diﬀèrent sur la température à partir de laquelle la structure du carbure
de silicium poreux commence à être modiﬁée. Nous avons donc voulu vériﬁer la tenue en
température de nos échantillons, sous atmosphère inerte et oxydante.
6.3.1 Méthode expérimentale
Nous souhaitons déterminer jusqu’à quelle température le carbure de silicium poreux peut être
utilisé sans subir de réorganisation structurale. Pour cela nous avons fait des recuits à des
températures diﬀérentes, entre 1000 et 1400◦C sous O2 ou N2, sur des échantillons de carbure
de silicium poreux. Ces recuits ont très probablement aussi modiﬁé la chimie de surface des
échantillons, mais nous n’avons pas caractérisé ces changements puisque ce n’est pas le but de
cette étude.
Les recuits ont été eﬀectués dans un four à tube Carbolite pouvant monter jusqu’à 1600◦C.
Les recuits ont été faits soit sous oxygène à un débit de 300 mL/min, ou sous azote à un débit
de 400 mL/min. La montée en température était faite à une vitesse de 20◦C/minute. Une fois
la température de consigne atteinte, celle-ci a été maintenue pendant deux heures.
Les échantillons ont été caractérisés au MEB avant et après les recuits aﬁn de détecter d’éventuels
changements de structure. Chaque échantillon a été clivé en deux suite à sa fabrication, et les
deux demi-échantillons ont subi des recuits à des températures diﬀérentes. Ces échantillons ont
été de nouveau clivés en deux après le recuit, et les observations au MEB ont été faites sur le
plan de ce deuxième clivage, qui n’a pas été directement exposé pendant le recuit.
Trois types diﬀérents d’échantillons de carbure de silicium poreux ont été testés : des échantillons
avec la morphologie à faible porosité, et des échantillons ayant la morphologie à plus forte
porosité, à deux niveaux de porosité diﬀérentes, une moyenne et une élevée. Le tableau 6.5
donne les conditions de fabrication des échantillons.
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Tableau 6.5 Paramètres de fabrication des échantillons de carbure de silicium poreux
utilisés pour les tests de tenue en température
Paramètres généraux
SSE Substrat Électrolyte Éclairage
H345E-F-K SiCrystal, 4H type-n,
face Si, ρ = 0,0157
Ω.cm
HF 49% - eau DI -
éthanol (1:4:5)vol
Lampe UV 365 nm
I227ZB, H341L Tankeblue, 6H type-n,
face Si, ρ =0.047
Ω.cm
HF 49% - eau DI -
éthanol (1:4:5)vol
Lampe UV 395 nm
I226A Tankeblue, 4H type-n,
face Si, ρ < 0.1 Ω.cm
HF 49% - eau DI -
éthanol (1:4:5)vol
Lampe UV 395 nm1
I226B Tankeblue, 4H type-n,
face Si, ρ < 0.1 Ω.cm
HF 49% - eau DI -
éthanol (1:4:5)vol
Lampe UV 365 nm
Densité de courant et temps de gravure












H345E-F 47 51 min 1s/3s ≈ 19
Faible
porosité





220 11 min 40 s 1s/3s ≈ 10
Porosité
élevée
I226A-B 360 18 min 20 s 1s/3s ≈ 20
6.3.2 Résultats et discussion
Recuits sous N2
La ﬁgure 6.2 montre des images MEB en coupe des échantillons de carbure de silicium poreux
avant et après recuit à diﬀérentes températures, sous atmosphère de N2. On peut faire les
observations suivantes :
1La lampe à 395 nm a été utilisée ici par erreur, au lieu de celle à 365 nm. Cependant, d’après les résultats
du chapitre 4 montrant que l’éclairage UV n’aﬀecte pas la porosiﬁcation, cela ne devrait pas avoir d’eﬀet sur
l’échantillon. En eﬀet, à part l’éclairage, tous les paramètres de fabrication des échantillons I226A et I226B sont
identiques, et ces deux échantillons sont très similaires.
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Faible porosité : aucun changement après recuit, pour toutes les températures testées,
jusqu’à 1400◦C.
Porosité moyenne : aucun changement visible après le recuit à 1200◦C, mais une réorganisa-
tion de la structure est survenue après le recuit à 1400◦C, avec un grossissement et un
arrondissement des structures formant le carbure de silicium poreux.
Porosité élevée : aucun changement visible après le recuit à 1000◦C, mais suite au recuit à
1200◦C il y a un début de réorganisation de structure.
On voit donc que la température maximale à laquelle le SiC poreux peut être utilisé sans subir
de changement de structure dépend de la porosité. Dans tous les cas le carbure de silicium
poreux peut être utilisé sous N2 jusqu’à au moins 1000
◦C, et selon la porosité, jusqu’à 1200
voire 1400◦C.
Figure 6.2 Images MEB en coupe des échantillons de carbure de silicium poreux
avant et après recuit sous N2, pour diﬀérentes porosités et températures. La barre
d’échelle est en nm pour toutes les images.
La réorganisation la plus forte observée ici est pour l’échantillon à moyenne porosité recuit à
1400◦C, et ces changements ont été accompagnés d’une diminution de l’épaisseur de la couche
poreuse. Au bord de la zone poreuse, on peut observer une dépression par rapport au substrat
non-poreux d’environ 1 μm, pour une épaisseur initiale d’environ 10 μm. La ﬁgure 6.3 montre
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des images MEB de cet échantillon avant et après ce recuit. Nous n’avons pas observé de
variations de l’épaisseur des autres échantillons suite au recuit.
Figure 6.3 Images MEB en coupe de l’échantillon de carbure de silicium poreux
à moyenne porosité, a) avant et b) après recuit à 1400◦C sous N2. L’échelle est la
même pour les deux images.
Recuits sous O2
La ﬁgure 6.4 montre des images MEB en coupe des échantillons de carbure de silicium poreux
avant et après recuit à diﬀérentes températures, sous atmosphère de O2. On peut faire les
observations suivantes :
Faible porosité : La structure ne se réorganise pas suite aux recuits à 1000◦C et 1200◦C.
Par contre on observe un gonﬂement des nanostructures formant le carbure de silicium poreux.
Nous n’avons pas observé de variations de l’épaisseur de la couche poreuse.
Porosité moyenne : Il n’y a pas de changement visible suite au recuit à 1000◦C. Par contre
à 1200 ◦C on observe un gonﬂement marqué des nanostructures. Comme on peut voir à la
ﬁgure 6.5, il y a eu une légère réduction de l’épaisseur de la couche associée à ce changement.
Porosité élevée : Suite au recuit à 1000◦C, il y a eu un léger gonﬂement des nanostructures
composant le carbure de silicium poreux. De plus, comme on peut le voir à la ﬁgure 6.6,
localement il y a parfois eu une réorganisation plus marquée. Cependant, ce phénomène paraît
isolé. Il n’y a pas eu de variation de l’épaisseur de la couche suite à ce recuit.
Après le recuit à 1200◦C, il y a eu une réorganisation importante de la couche poreuse, avec un
grossissement des structures et une forte réduction de la porosité. L’épaisseur de la couche a
été divisée par deux, comme le montre la ﬁgure 6.7.
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Figure 6.4 Images MEB en coupe des échantillons de carbure de silicium poreux
avant et après recuit sous O2, pour diﬀérentes porosités et températures. La barre
d’échelle est en nm pour toutes les images.
Figure 6.5 Images MEB en coupe de l’échantillon de carbure de silicium poreux à
moyenne porosité, a) avant, et b) après recuit à 1200◦C sous O2. L’échelle est la
même pour les deux images. Lors de l’observation au MEB, l’échantillon recuit se
chargeait fortement (probablement à cause de l’oxydation), ce qui aﬀecte le contraste
de l’image. La partie gauche de la ﬁgure b) montre l’image originale, et la partie de
droite montre l’image après une correction du contraste.
Dans le cas de l’oxydation, il faut distinguer la réorganisation de la couche et le gonﬂement des
nanostructures. On souhaite éviter la réorganisation des couches. Par contre le gonﬂement est
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Figure 6.6 a) image MEB en coupe de la couche de SiC poreux après le recuit
à 1000◦C sous O2, et b) agrandissement montrant une zone où localement une
réorganisation plus marquée a eu lieu.
Figure 6.7 Images MEB en coupe de l’échantillon de carbure de silicium poreux à
porosité élevée, a) avant, et b) après recuit à 1200◦C sous O2. Le trait horizontal
visible au milieu de la ﬁgure a) correspond probablement à une ﬁssure dans le
SiC poreux qui s’est produit lors de son clivage. Lors de l’observation au MEB,
l’échantillon recuit se chargeait fortement (probablement à cause de l’oxydation), ce
qui aﬀecte le contraste de l’image. La partie gauche de la ﬁgure b) montre l’image
originale, et la partie de droite montre l’image après une correction du contraste.
inévitable à ces températures, puisque le SiC réagit nécessairement avec l’oxygène en s’oxydant.
Comme sur silicium [64], l’intégration d’oxygène conduit au gonﬂement du SiC.
Donc sous O2, comme pour les recuits sous N2, tous les échantillons peuvent être utilisés jusqu’à
au moins 1000◦C sans subir de réorganisation de leur structure. De plus, selon leur porosité,
certains peuvent être utilisés à des températures plus élevées.
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6.3.3 Conclusion des tests du comportement à haute température
du carbure de silicium poreux
La tenue en température du carbure de silicium poreux a été étudié, sous atmosphère inerte et
oxydante. Trois niveaux de porosité ont été testés, à des températures entre 1000 et 1400◦C.
Tous peuvent résister à des températures d’au moins 1000◦C, puisqu’ils ne subissent pas de
réorganisation de structure à cette température. Les morphologies moins poreuses sont plus
stables, et les échantillons les moins poreux peuvent subir des recuits jusqu’à 1400°C sans
changement de structure. L’oxydation cause un gonﬂement des nanostructures formant le SiC
poreux, mais à des températures aussi élevées cela est normal.
Il serait intéressant aussi de mesurer le degré d’oxydation du carbure de silicium poreux, et
d’évaluer l’eﬀet sur le gonﬂement de la couche poreuse dans l’ensemble, comme c’est le cas
pour le silicium poreux [215]. Pour cela il faudra faire l’oxydation de caissons de faible dimension
de carbure de silicium poreux aﬁn de pouvoir mesurer leur gonﬂement (ici les zones poreuses
avaient un diamètre de 5 mm). Finalement pour compléter l’étude, des recuits sous H2 seraient
également utiles. En eﬀet, sur silicium, l’ajout d’hydrogène augmente la mobilité des atomes
de surface [148], et donc sa présence pendant les recuits du SiC poreux pourrait accélérer
les changements de structure. Pour la morphologie à faible porosité ayant résister au recuit à
1400◦C, il serait intéressant encore la température aﬁn de déterminer jusqu’à quelle température
elle peut rester stable. Ce n’était pas le but de l’étude ci-présente, mais la caractérisation des
changements de chimie de surface du SiC poreux lors de ces recuits serait certainement très
riche en informations.
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6.4 Évaluation des propriétés mécaniques du carbure
de silicium poreux
Le temps a manqué pour eﬀectuer des mesures quantitatives des propriétés mécaniques du
carbure de silicium poreux. Toutefois, lors de nos travaux nous avons fait plusieurs observations
qui nous donnent des informations qualitatives sur la tenue mécanique de ce matériau.
1) De nombreux échantillons de carbure de silicium poreux ont été fabriqués. Ceux-ci ont été
utilisés dans diﬀérents tests, et certains ont subi des procédés de micro-fabrication. Parmi ces
opérations, le séchage suite à l’immersion dans un liquide est connu pour être une opération
délicate du silicium poreux, puisque les forces de capillarité peuvent causer la ﬁssuration de
la couche, et le jet d’azote utilisé pour le séchage peut décoller une partie de la couche. Avec
le carbure de silicium poreux, nous n’avons pas constaté de bris de la couche poreuse lors des
diverses manipulations, ce qui indique au moins que le matériau n’est pas excessivement fragile.
2) Sur un des échantillons en bicouche utilisés pour les tests chimiques (section 6.2, échantillon
H343F, la ﬁgure 6.1 montre l’échantillon original), une paire de pinces a été utilisée pour essayer
de rayer la couche poreuse. La ﬁgure 6.8a montre la rayure laissée par le passage de la pince. En
regardant autour du fond de la rayure (ﬁgure 6.8b) on voit que seule la première couche, plus
poreuse, a été enlevée, et la couche moins poreuse en-dessous est restée intacte. Une pression
assez forte avait été appliquée.
Figure 6.8 Image MEB en coupe montrant la trace laissée par une pince sur
un échantillon bicouche de carbure de silicium poreux (H343F). a) image à faible
grossissement montrant clairement la trace et b) image grossie au fond de la trace
montrant que la couche à plus faible porosité est restée intacte.
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Ceci montre que la tenue mécanique du carbure de silicium poreux diminue avec la porosité, ce
qui était attendu, mais montre aussi que lorsque le matériau est moins poreux il conserve une
excellente tenue mécanique.
3) Lors du clivage d’un échantillon utilisé pour les tests de masquage (voir section 6.5) des
poutres suspendues de carbure de silicium poreux ont été formées : en eﬀet une partie de
la couche poreuse s’est décollée et est restée suspendue à l’autre moitié du subtrat, comme
le montre la ﬁgure 6.9a. La ﬁgure 6.9b conﬁrme que la poutre est bien formée de carbure
de silicium poreux et montre que c’est une couche à faible porosité. Les ﬁgures 6.9c et 6.9d
montrent quelle partie de la couche s’est décollée et permettent d’estimer l’épaisseur des poutres
à entre 1 et 2 μm (l’épaisseur des couches dépend de la largeur des lignes).
Figure 6.9 Images MEB montrant les poutres suspendues en carbure de silicium
poreux. a) vue de dessus de deux poutres, d’une longueur de 400 μm environ. b)
Vue de face du bout de la poutre, montrant la structure poreuse de celle-ci. c) Une
couche poreuse qui ne s’est pas décollée. d) Couche poreuse restante en-dessous
d’une poutre qui s’est décollée.
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Conclusion
Ces observations ne sont certes pas quantitatives, mais montrent que le carbure de silicium
poreux a gardé une certaine tenue mécanique, puisqu’il se manipule facilement sans casse. De
plus, par sa résistance à la rayure et la fabrication de poutres suspendues minces (1 à 2 μm), le
carbure de silicium poreux à plus faible porosité semble avoir une très bonne tenue mécanique.
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6.5 Utilisation de polymère ﬂuoré déposé par PECVD
comme masque de porosiﬁcation du SiC
Lors de la porosiﬁcation, toute la surface du substrat exposée à l’acide ﬂuorhydrique est
porosiﬁée, donc les limites de la zone poreuses sont déﬁnies par la cellule de gravure, qui est
souvent de l’ordre de plusieurs millimètres, ce qui n’est pas compatible avec des dispositifs
micro-fabriqués. Toutefois on peut délimiter des zones poreuses plus petites en utilisant un
masque formé d’un matériau déposé en couche mince sur le substrat. Des ouvertures sont
gravées dans ce matériau, et la porosiﬁcation se fait uniquement à travers ces ouvertures. Un
bon masque doit remplir les conditions suivantes :
1. Résister à l’électrolyte utilisé pour la porosiﬁcation (acide ﬂuorhydrique et éthanol)
2. Avoir une bonne adhérence au substrat pour ne pas décoller pendant la porosiﬁcation, ce
qui résulterait en une moins bonne déﬁnition des géométries
3. Être facile à enlever après la porosiﬁcation, sans endommager le matériau poreux
4. Ne pas contenir des contraintes excessives, ce qui pourrait ﬁssurer le matériau poreux
5. Être facile à mettre en forme
6. Être facile à déposer
De nombreux matériaux ont été testés dans la littérature pour la porosiﬁcation du silicium [192],
mais presqu’aucun n’est réellement convenable. La condition 1 exclut des matériaux communs
comme le SiO2 ou la photorésine. Une bicouche de SiO2 et de silicium poly-cristallin assure une
bonne inertie chimique, mais ne remplit pas la condition 2 puisqu’il est impossible à enlever
sans graver le silicium poreux, même si cela devrait être plus facile à réaliser avec du carbure de
silicium poreux grâce à son excellente résistance chimique.
Nous avions implémenté deux techniques de masquage du silicium dans le passé à l’Université de
Sherbrooke [192]. La première était le nitrure de silicium LPCVD, qui résiste suﬃsamment bien à
l’acide ﬂuorhydrique, mais contient trop de contraintes et cause la ﬁssuration du silicium poreux.
La deuxième était un bicouche Si3N4 PECVD à faible contrainte recouvert d’une couche de
chrome/or, puisque le Si3N4 PECVD a une mauvaise tenue chimique dans l’acide ﬂuorhydrique.
Cependant, ce masque adhérait mal au substrat et les géométries étaient mal déﬁnies.
Un des matériaux les plus intéressants est le Si3N4 non-stoechiométrique riche en silicium. En
eﬀet, en augmentant la teneur en silicium les contraintes sont réduites, et en plus cela améliore
la résistance à l’acide ﬂuorhydrique. Cependant ce procédé n’est pas disponible à l’Université de
165
Sherbrooke, et développer ce genre de recette est assez lourd. Plus récemment Deﬀorge et al.
ont développé une technique de masquage très intéressante pour la porosiﬁcation du silicium
[65]. Cette technique consiste à déposer une couche d’un polymère ﬂuoré (un peu comme du
teﬂon par exemple) par PECVD dans un réacteur ICP (inductively coupled plasma, ou plasma à
couplage inductif), en utilisant comme gaz précurseurs l’éthène (C2H4) et le triﬂuorométhane
(CHF3). Ce matériau exhibe une excellente résistance chimique, adhère bien au substrat lors de
la porosiﬁcation, et peut être facilement enlevé par plasma O2 sans aﬀecter le silicium poreux.
De plus la faible rigidité du ﬁlm ne crée pas de contraintes dans la couche poreuse.
Tous les matériaux de masquage présentés ci-dessus ont été developpés et utilisés pour la
porosiﬁcation du silicium. Toutefois la porosiﬁcation localisée du SiC devrait en principe être
possible en utilisant les mêmes procédés et matériaux. La porosiﬁcation masquée du SiC
n’a jamais été appliquée dans la littérature, mais des masques de chrome/or [243] et de
SiO2/polysilicium [46] ont été utilisés pour l’électropolissage du SiC.
Parmi les solutions de masquage présentées dans la littérature, la dernière est de loin la meilleure
mais nous ne pouvons pas la répliquer à l’Université de Sherbrooke car nous ne disposons pas
des gaz précurseurs nécessaires. Un polymère ﬂuoré contient essentiellement du carbone, du
ﬂuor, et de l’hydrogène. Nous avons donc cherché à déposer un ﬁlm polymère en utilisant
comme gaz le C4F8 et le H2. Nous l’avons ensuite utilisé pour la porosiﬁcation localisée du SiC.
6.5.1 Méthodes expérimentales
Recette de déposition
Nous avons utilisé un procédé développé par Dr. Abdelatif Jaouad, de l’Université de Sherbrooke.
Le dépôt consiste en une étape de pré-traitement de la surface et une étape du dépôt du
polymère. Le pré-traitement se fait avec de l’argon à une pression de 6 mTorr et une température
de platen de 60◦C. L’étape de dépôt se fait avec du C4F8 et du H2 à 10 mTorr et une température
de platen de 20◦C. La vitesse de dépôt est d’environ 90 nm/min.
Mise en forme du masque
Le procédé de mise en forme utilisé par Deﬀorge et al. est illustré à la ﬁgure 6.10a. Le polymère
ﬂuoré est gravé par plasma O2, et nécessite l’utilisation d’un masque dur (en SiO2). Nous
proposons de simpliﬁer le procédé en utilisant la photorésine directement comme masque
pendant la gravure au plasma O2, tel qu’illustré à la ﬁgure 6.10b. La faisabilité de ce procédé
dépend de la sélectivité entre la photorésine et le polymère ﬂuoré dans le plasma O2 et de leurs
épaisseurs respectives.
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Figure 6.10 Procédé de mise en forme du ﬁlm de polymère ﬂuoré a) en utilisant
un masque dur tel que proposé dans [65] et b) procédé simpliﬁé en utilisant la
photorésine comme masque.
Nous avons utilisé la résine S1813. Sa vitesse de gravure dans le plasma O2 (réacteur Plasmaline,
à une puissance de 100 W et une pression de 300 mTorr) est d’environ 30 nm/min.2 Nous avons
mesuré la vitesse de gravure dans les mêmes conditions sur le polymère ﬂuoré. Les résultats
sont donnés à la ﬁgure 6.11. La vitesse de gravure est d’environ 24 nm/min. La photorésine a
une épaisseur de 1.3 μm, donc avec la sélectivité mesurée ici, la photorésine peut être utilisée
seule comme masque pour graver le polymère ﬂuoré jusqu’à une épaisseur de 1 μm.3
Test de porosiﬁcation
Un test de porosiﬁcation a été fait sur du SiC (SiCrystal, 4H, dopé n, face Si, ρ = 0.0157
Ω.cm. SSE : G830S), à 4 niveaux de densité de courant diﬀérents, donnés dans le tableau 6.6.
L’épaisseur de la couche de polymère ﬂuoré était de 200 nm.
2D’après les calibrations de l’appareil faites par le personnel des salles blanches.
3Depuis que ces tests ont été réalisés, l’appareil Plasmaline en salles blanches a été remplacé par un modèle
plus récent, et à conditions égales les vitesses de gravure sont plus élevées. Cela ne devrait pas aﬀecter la
sélectivité, mais les vitesses de gravure devront être remesurées.
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Figure 6.11 Vitesse de gravure du polymère ﬂuoré dans le plasma O2 (100W, 300
mTorr). Chaque barre représente un test de gravure.
Tableau 6.6 Densités de courant et temps de gravure utilisés pour le test de







1 100 240 1s-3s
2 47 180 1s-2s
3 22 180 1s-2s
4 10 180 1s-2s
6.5.2 Résultats
La ﬁgure 6.12 montre que les zones poreuses ont bien été déﬁnies par le masque. Le masque n’a
pas été gravé pendant la porosiﬁcation et semble avoir bien adhéré au substrat. Par contre par
endroits on observe des « pinholes » dans le masque (ﬁgure 6.13a). En agrandissant l’image
(ﬁgure 6.13b) on voit que le substrat a été porosiﬁé à travers ces trous. Deﬀorge et al. ont
également observé de tels défauts, et l’expliquent par du claquage au niveau du masque, et
proposent d’éliminer ce problème en augmentant l’épaisseur du masque.
Nous avons fait des tests avec ce matériau de masquage sur du silicium p+, avec diﬀérentes
épaisseurs du ﬁlm polymère. A une épaisseur de 200 nm, après porosiﬁcation, le ﬁlm contenait
les mêmes « pinholes » que sur SiC. Par contre avec une épaisseur de 600 nm la densité de
trous était fortement réduite et pour une épaisseur de 1000 nm ceux-ci ont été éliminés. En
principe, l’utilisation de ﬁlms plus épais sur SiC devrait également permettre d’éliminer ces
défauts.
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Figure 6.12 Résultats des tests de porosiﬁcation localisée sur SiC. a) Trois lignes
de SiC poreux et b) agrandissement de la zone poreuse. Notez qu’une partie de la
couche poreuse s’est décollée au clivage de l’échantillon (voir section 6.4).
Figure 6.13 a) Image au microscope optique montrant l’existence de « pinholes »
dans la zone masquée entre les tranchées et b) vue agrandie des « pinholes ».
6.5.3 Conclusion des tests de masquage
Nous avons développé une technique de porosiﬁcation localisée du SiC utilisant un ﬁlm de
polymère ﬂuoré déposé par PECVD dans un réacteur ICP en utilisant du C4F8 et du H2. Cette
technique fonctionne bien et permet d’obtenir des zones de SiC poreux bien déﬁnies. Cette
technique est basée sur des travaux dans la littérature [65], mais notre implémentation comporte
quelques avantages importants :
- Dans la référence [65], le dépôt est fait en utilisant du C2H4 et du CHF3. Nous avons
remplacé ces gaz par du C4F8 et du H2, qui sont beaucoup plus communs.
- Avec notre procédé, la vitesse de dépôt est environ 3 fois plus élevée.
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- Nous avons simpliﬁé le procédé, puisque nous faisons la mise en forme du polymère
ﬂuoré avec la photorésine comme masque, ce qui évite l’utilisation d’un masque dur. La
sélectivité permet d’utiliser la photorésine seule jusqu’à une épaisseur du polymère ﬂuoré
d’environ 1 μm.
Nous avons remarqué la présence de défauts dans le masque, ce qui entraîne la formation
de petites zones poreuses à l’intérieur des zones masquées. Ces défauts sont à priori dus au
claquage électrique au niveau du masque. Nous avons conﬁrmé sur silicium que cela peut être
évité en augmentant l’épaisseur de la couche de polymère ﬂuoré (200 nm lors de nos tests).
6.6 Conclusions
Nous avons étudié la résistance chimique du carbure de silicium poreux, son comportement à
haute température sous atmosphère inerte et oxydante, sa tenue mécanique, et développé une
technique de masquage pour la porosiﬁcation localisée.
Lors des tests chimiques, nous avons testé une large sélection de produits chimiques commu-
nément utilisés pour le nettoyage, la photolithographie, et la gravure humide. Aucun de ces
produits n’a gravé le carbure de silicium poreux, sauf le RCA SC-1 qui l’a très légèrement
attaqué après un temps d’exposition très long (1h30). De plus, nous avons montré que le
silicium poreux résiste au piranha, le RCA-SC2 et l’eau régale.
Les tests en température montrent que le carbure de silicium poreux reste stable au moins
jusqu’à 1000◦C, sous atmosphère inerte et oxydante. Sa stabilité augmente lorsque sa porosité
diminue, et certains échantillons ont résisté à des températures aussi élevées que 1400◦C.
Nous n’avons que des informations qualitatives concernant les propriétés mécaniques du carbure
de silicium poreux, mais celles-ci sont encourageantes car il ne montre pas de fragilité excessive.
Encore une fois, la résistance mécanique diminue lorsque la porosité augmente, mais à faible
porosité le carbure de silicium poreux semble être assez résistant.
Nous avons implémenté et amélioré une méthode de masquage utilisant un ﬁlm mince de
polymère ﬂuoré, permettant la porosiﬁcation localisée du SiC.
Ces résultats signiﬁent d’abord que le carbure de silicium poreux peut être intégré sans problème
dans les procédés de micro-fabrication. Les produits chimiques testés représentent les procédés
communs de micro-fabrication et aucun d’entre eux ne l’a gravé de façon signiﬁcative. De plus
avec une stabilité jusqu’à au moins 1000◦C, cela couvre la grande majorité des procédés de
micro-fabrication. En ce sens le carbure de silicium poreux est largement supérieur au silicium
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poreux. De plus, grâce au procédé de masquage simple et eﬃcace que nous avons implémenté,
le carbure de silicium poreux peut être intégré facilement dans des dispositifs.
Les conditions auxquelles serait exposé le carbure de silicium poreux dans un dispositif est
spéciﬁque à chaque application. Toutefois la résistance chimique et la stabilité en tempéra-
ture que nous avons démontrées devrait lui permettre de fonctionner dans un large éventail
d’environnements exigeants.
6.6.1 Travaux futurs
Les travaux suivants sont recommandés :
- Vériﬁer la gravure du carbure de silicium poreux dans le produit de nettoyage RCA SC-1
- Évaluer la stabilité à haute température sous atmosphère de H2
- Mesurer le degré d’oxydation du carbure de silicium poreux, et mesurer l’éventuel gonﬂe-
ment de la couche
- Mesurer de façon quantitative les propriétés mécaniques du carbure de silicium poreux
- Conﬁrmer que l’augmentation de l’épaisseur du ﬁlm de polymère ﬂuoré permet d’éliminer






L’objectif de ce projet était de développer des matériaux d’isolation thermique plus performants
que les solutions actuelles, tout en restant dans la ﬁlière des semiconducteurs poreux aﬁn de
bénéﬁcier de leur facilité d’intégration dans les procédés de micro-fabrication. Nous avons donc
poursuivi deux approches : i) améliorer les performances du silicium poreux aﬁn d’atténuer les
problèmes causés par sa porosité et ii) développer un matériau nouveau, le carbure de silicium
poreux.
Pour la première approche nous avons développé une technique utilisant l’irradiation avec des
ions lourds à haute énergie (de l’uranium à 110 MeV) pour amorphiser le silicium poreux, et
réduire sa conductivité thermique. Une étude systématique a été réalisée en fonction de la dose
d’irradiation et de la porosité, en mesurant la conductivité thermique et la fraction amorphe
dans le Si poreux par spectroscopie Raman. La conductivité thermique diminue lorsque le taux
d’amorphisation augmente, pour atteindre des réductions de la conductivité thermique d’un
facteur de trois. Cette technique peut être combinée avec une autre technique de réduction de
la conductivité thermique, la pré-oxydation à 300◦C, pour atteindre une réduction cumulée de
la conductivité thermique d’un facteur de cinq. Le grand avantage de cette technique est qu’on
peut garder le même niveau d’isolation thermique, mais pour une porosité plus faible, donc on
réduit les problèmes liés à la faible tenue mécanique du silicium à forte porosité. En eﬀet, le
silicium poreux à 56% de porosité amorphisé à 83% a une conductivité thermique plus faible
que celle du silicium poreux non-irradié à 75%.
L’étude structurale au MEB montre que l’amorphisation n’induit pas de changements de
structure à l’échelle mésoscopique, à part pour des taux d’amorphisation très élevés, donc le Si
poreux conserve sa porosité. Le degré d’amorphisation peut être contrôlé facilement en ajustant
la dose d’irradiation, et nous avons fait varier le degré d’amorphisation entre 35 et 100%. Cette
technique est également intéressante d’un point de vue fondamentale puisque c’est la première
fois que du silicium cristallin a été amorphisé au régime électronique avec des espèces mono
ioniques.
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La deuxième approche était de développer le carbure de silicium poreux comme alternative
au silicium poreux. Des travaux sur la fabrication de ce matériau existent dans la littérature,
mais les connaissances à ce sujet sont incomplètes puisqu’il n’y a pas d’études systématiques
sur plusieurs paramètres de fabrication, et les procédés permettant la fabrication de couches
poreuses épaisses et uniformes nécessaires à l’isolation thermique n’avaient jamais été réalisée.
Après avoir modiﬁé notre banc de gravure électrochimique pour la porosiﬁcation du SiC, en
y ajoutant des lampes UV que nous avons fabriquées sur mesure, de même qu’un système
d’agitation adapté, nous avons procédé à l’étude du procédé de porosiﬁcation. Une méthode
permettant de tester plusieurs densités de courant lors d’une seule gravure a été développée.
Cela nous a permis d’établir des cartes de procédé de porosiﬁcation décrivant l’eﬀet de la
densité de courant et de la concentration en acide ﬂuorhydrique et nous avons également
étudié l’eﬀet de l’illumination UV. Nous avons mis en évidence une concentration optimale pour
l’obtention de couches poreuses uniformes et aussi l’existence de deux plages de densité de
courant permettant d’obtenir deux morphologies stables. Cette connaissance accrue du procédé
de porosiﬁcation nous a permis de fabriquer des couches de porosité et épaisseur élevées (70%,
100 μm) ayant une bonne uniformité.
Il existait quelques travaux sur la tenue thermique du carbure de silicium poreux, mais autrement
ses propriétés étaient inconnues. Nous avons dans un premier temps installé un banc de mesure de
la conductivité thermique basé sur la technique 3ω. Ce banc permet de mesurer la conductivité
thermique et le TCR et la mesure est entièrement automatisée. Le banc a été validé sur pyrex,
et nous avons obtenu des valeurs à 0.6% de la valeur de conductivité thermique acceptée du
pyrex, et avec une incertitude relative de ± 6%. Cela conﬁrme la validité de cette technique de
mesure.
Nous avons ensuite procédé à mesurer la conductivité thermique du carbure de silicium poreux.
Nous avons bien obtenu des courbes 3ω indiquant deux zones diﬀérentes (le substrat et la
couche poreuse) et la pente de la zone linéaire correspondant au SiC poreux a une pente plus
élevée synonyme de conductivité thermique faible. En calculant la conductivité thermique on
trouve des valeurs d’environ 1 à 3 W.m−1.K−1. Des simulations numériques ont conﬁrmé que
la pente de ce régime linéaire représente bien la conductivité thermique du matériau. Toutefois
l’étendue du régime linéaire n’est pas consistante avec l’épaisseur de nos échantillons, et les
simulations suggèrent également que les couches poreuses seraient formées de deux couches,
avec une couche plus poreuse et moins conductrice en surface. Au vu des observations MEB,
cela est plausible.
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Nous avons étudié la résistance chimique du SiC poreux et avons montré qu’il est inerte dans
une grande sélection de produits courants de microfabrication. De plus sa structure reste stable
jusqu’à au moins 1000◦C. Cela veut dire que le carbure de silicium poreux peut être intégré
sans aucun problème dans les procédés de microfabrication, et peut être soumis aux procédés
de gravure, nettoyage et recuit (jusqu’à 1000◦C) sans l’endommager. Nous avons également
mis au point une méthode de masquage pour contrôler la localisation des zones poreuses. Cette
méthode est basée sur un procédé publié, que nous avons optimisé et simpliﬁé. Nous avons donc
répondu aux deux conditions nécessaires pour l’intégration du SiC poreux dans des dispositifs :
la capacité à survivre à un procédé complet de microfabrication et la possibilité de contrôler la
localisation des zones poreuses dans un substrat sont les deux conditions nécessaires.
L’évaluation des performances du carbure de silicium poreux dans un dispositif employé dans un
environnement exigeant devra être faite en vue d’une application spéciﬁque, mais son inertie
chimique et sa stabilité thermique sont encourageantes de ce point de vue. Nous n’avons pas
eﬀectué d’évaluation quantitative des propriétés mécaniques du SiC poreux, mais nous avons
plusieurs indications quantitatives qu’il conserve une tenue mécanique correcte, en particulier
pour les morphologies à plus faible porosité.
Nous avons donc développé deux matériaux : du silicium poreux aux performances thermiques
optimisées et le carbure de silicium poreux. La réduction de la conductivité thermique du silicium
poreux par irradiation permet d’utiliser une porosité plus faible et de réduire ainsi les problèmes
de tenue mécanique. Toutefois cela ne résout pas les problèmes causés par la mauvaise tenue
chimique et thermique. Nous avons également démontré le potentiel du carbure de silicium
poreux comme matériau d’isolation thermique pour les MEMS. Sa conductivité thermique est
plus faible que celle du SiC massif de deux ordres de grandeur. De plus il est chimiquement
inerte et stable jusqu’à au moins 1000◦C. Le SiC poreux est donc plus adapté que le Si poreux à
l’utilisation dans des environnements exigeants. Les coûts des substrats de SiC sont plus élevés
que le Si, ce qui peut être un frein à son utilisation, mais en démontrant sa compatiblité avec
les procédés de microfabrication nous avons levé un verrou majeur qui bloquait jusqu’à présent
l’intégration des semiconducteurs poreux dans les dispositifs.
7.2 Contributions originales
- Nous avons démontré la réduction de la conductivité thermique et amorphisation du
silicium poreux de façon contrôlée en l’irradiant avec des ions lourds.
- Amorphisation au régime électronique du silicium poreux avec des espèces mono ioniques
pour la première fois.
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- Développement d’un procédé permettant de tester plusieurs densités de courant en une
seule porosiﬁcation sur le même échantillon.
- Une connaissance plus complète de la porosiﬁcation du SiC de type-n sur la face Si. Nous
avons établi des cartes de procédé en fonction de la concentration en acide ﬂuorhydrique
et la densité de courant, et étudié l’eﬀet de l’illumination UV.
- Fabrication de couches épaisses (100 μm) et uniformes de carbure de silicium poreux avec
une porosité d’environ 70%.
- Premières tentatives de mesure de la conductivité thermique du carbure de silicium poreux.
Ces mesures montrent que la porosiﬁcation du SiC diminue sa conductivité thermique de
façon signiﬁcative. Toutefois, une incohérence au niveau des mesures 3ω empêche de
donner des valeurs plus précises.
- Démonstration de la compatibilité du carbure de silicium poreux avec les procédés
courants de microfabrication, par son inertie chimique du carbure de silicium poreux dans
de nombreux produits couramment utilisés en microfabrication et sa stabilité jusqu’à
1000◦C.
- Développement d’une méthode pour la porosiﬁcation localisée, utilisant un matériau à
base de polymère ﬂuoré déposé grâce à une technique plus simple et rapide que celles
actuellement présentées dans la littérature.
7.3 Travaux futurs
Nous allons lister ici les recommandations de travaux futurs pertinents à chaque thème abordé.
Irradiation du silicium poreux
- Tenter d’obtenir ces mêmes résultats à des niveaux d’énergie accessibles à des implanteurs
ioniques industriels.
- Mesurer l’eﬀet de l’amorphisation sur les propriétés mécaniques du silicium poreux.
- Déterminer à partir de quelle température le silicium poreux amorphisé se recristallise et
évaluer les conséquences de cela.
- Décrire l’amorphisation du silicium poreux quantitativement en utilisant le modèle de la
pointe thermique.
Fabrication du carbure de silicium poreux
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- Établir des cartes de procédé sur les substrats de Cree, et déterminer si le comportement
est le même que pour les substrats Tankeblue/SiCrystal.
- Éclaircir le rôle de l’illumination UV. Faire une étude comparative sur les substrats
Tankeblue/SiCrystal à faible courant. Sur les substrats Cree interrompre l’illumination
peu de temps après le début de la gravure aﬁn de voir si l’illumination joue un rôle autre
que favoriser la nucléation des pores.
- Compléter l’étude de la porosiﬁcation de la face C. À partir des cartes de procédés voir si
certaines des morphologies peuvent être obtenues en couche épaisse et uniforme.
- Sur les substrats SiCrystal optimiser davantage les paramètres pour obtenir la morphologie
à forte porosité sans la couche en surface très mince.
- Optimiser la concentration en acide ﬂuorhydrique pour les substrats Tankeblue : essayer
de l’augmenter un peu, tout en gardant des morphologies uniformes, ce qui permettrait
d’augmenter la vitesse de gravure.
- Comprendre les mécanismes de gravure lors de la porosiﬁcation du SiC, aﬁn d’expliquer
de façon physique l’eﬀet des paramètres de gravure et les propriétés du matériau sur la
morphologie de carbure de silicium poreux.
Conductivité thermique du carbure de silicium poreux
- Eﬀectuer des mesures du bruit harmonique du générateur aﬁn de déterminer à partir de
quelle fréquence l’erreur de mesure devient trop grande.
- Poursuivre les mesures avec des couches poreuses encore plus uniformes pour éliminer
l’eﬀet d’un éventuel gradient de porosité.
- Chercher à fabriquer des échantillons poreux formés de structures plus ﬁnes et à forte
porosité aﬁn d’obtenir un régime linéaire plus marqué. Cela pourrait être réalisé sur du
carbure de silicium poreux de type-p.
Intégration du carbure de silicium poreux
- Mesurer de façon quantitative les propriétés mécaniques du carbure de silicium poreux
- Évaluer la stabilité à haute température sous atmosphère de H2
- Mesurer le degré d’oxydation du carbure de silicium poreux, et mesurer l’éventuel gonﬂe-
ment de la couche
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- Conﬁrmer que l’augmentation de l’épaisseur du ﬁlm de polymère ﬂuoré permet d’éliminer
les défauts de type « pinhole » sur SiC, comme c’est le cas sur silicium.
Perspectives
La perspective la plus intéressante concernant le carbure de silicium poreux est maintenant
son intégration dans des dispositifs comme matériau d’isolation thermique. En eﬀet toutes les
briques technologiques nécessaires à cela sont désormais en place. Le plus grand déﬁ dans ce
cas est d’identiﬁer une application justiﬁant le surcoût lié à l’utilisation du SiC à la place du Si.
Il serait également intéressant de caractériser la conductivité électrique du carbure de silicium po-
reux. Si une morphologie combinant une bonne conductivité électrique et une faible conductivité
thermique est identiﬁée, ce matériau pourrait servir de matériau thermoélectrique.
Des stratégies pour passiver et stabiliser le silicium poreux ont déjà été publiées. Si ces techniques
s’avèrent compatibles avec le silicium poreux irradié, alors cela résoudrait les problèmes de
résistance chimique et de tenue en température qui subsistent, le rendant ainsi compatible avec
les procédés de microfabrication.
Une fois la caractérisation des propriétés mécaniques et de la conductivité thermique du carbure
de silicium poreux complétées, on pourrait établir un comparatif complet des propriétés du
silicium poreux et du carbure de silicium poreux, permettant de choisir le matériau le plus
adapté à chaque application.
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ANNEXE A
CALCUL DE LA FRACTION AMORPHE
DANS LE SI POREUX IRRADIÉ À PARTIR
DES SPECTRES RAMAN : PROCÉDURE
POUR CALCULER L’INCERTITUDE
A.1 Introduction
La procédure pour calculer la fraction amorphe ρa est complexe, et vu le nombre d’étapes, les
sources d’erreur sont nombreuses et aussi bien d’origine expérimentale que numérique. Nous
avons identiﬁé les diﬀérentes sources d’erreur et évalué leur importance, le plus souvent par une
analyse de sensibilité. Le résultat de cette étude est que :
ρa ≤ 92% : Δρa
ρa
= 10%.
92% < ρa ≤ 98% : Δρa
ρa
= ρc + 2%.




Par la suite nous allons détailler le processus pour arriver à ce résultat.
A.2 Évaluation de l’incertitude
A.2.1 Sources d’erreur
Les sources d’erreur que nous avons identiﬁées sont les suivantes :
- Erreurs expérimentales
- Résolution du spectromètre Raman
- Calibration du Raman (ce qui peut entrainer un décalage du spectre)
- Chauﬀage des échantillons (entraine aussi un décalage)
- Le bruit des spectres Raman
- Erreurs lors du ﬁt
- Décalage entre le spectre non-irradié et irradié (lié aux erreurs expérimentales)
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- « Mauvais » ﬁt, c’est à dire que le spectre est mal décrit par son ﬁt, ce qui entraîne
une erreur sur l’aire intégrée.
- Mauvaises hypothèses physiques
A.2.2 Fittage du silicium poreux non-irradié
La première étape du procédé est de ﬁtter le spectre Raman du silicium poreux. Le ﬁttage
dans ce cas est très bon, et nous prenons donc l’erreur introduite par cette étape comme
étant nulle. Le spectre à la ﬁgure 3.3.2 permet de voir l’excellent accord entre le spectre
expérimental et son ﬁt.
A.2.3 Position du pic du silicium cristallin
Nous posons l’hypothèse que la position du pic principal du silicium poreux (correspondant au
mode TO) ne se décale pas suite à l’irradiation. Cela est une hypothèse forte, mais vériﬁée
expérimentalement. Il n’y a donc pas d’erreur associée à cela.
A.2.4 Position du pic du silicium amorphe
La position du pic du silicium amorphe correspondant à la réponse de la branche TO est 480
cm−1. Lors du ﬁt numérique du spectre du silicium poreux irradié, une incertitude est laissée
sur la position puisque la position du pic est déﬁnie à 480 ± 1 cm−1. L’eﬀet de cette erreur n’a
pas été évalué. Par contre l’eﬀet d’un décalage complet du spectre a été évalué (voir section
suivante).
A.2.5 Décalage du spectre
Le décalage du spectre correspond à plusieurs causes : chauﬀage, mauvaise calibration du Raman,
résolution du Raman par exemple. Notez que plusieurs mesures sont prises pour minimiser
ces erreurs, comme travailler à faible puissance laser, ou faire des mesures régulières sur un
référence de silicium cristallin pour vériﬁer la calibration du Raman.
Pour évaluer l’erreur causée par le décalage, une analyse de sensibilité à ± 2 cm−1 a été
eﬀectuée. Dans la majorité des cas, nous avons trouvé
Δρa
ρa
< 5 %. Dans quelques cas, lors
d’une fraction cristalline élevée, l’erreur est devenue très grande, puisque le ﬁttage a attribué
une partie importante de la ligne de fond à la fraction amorphe. Ce cas n’est pas plausible,
puisqu’il aurait été détecté lors du ﬁttage. Nous retenons donc la valeur de 5%.
A.2.6 Erreur sur l’intégration numérique de l’aire
Sur certains spectres on peut observer un écart entre le spectre Raman expérimental et son
ﬁt. Toutefois il est diﬃcile de déterminer si cette diﬀérence d’aire devrait être attribuée à la
phase amorphe ou cristalline. Sur plusieurs échantillons de la série B (porosité de 75%, pas
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de préoxydation) nous avons calculé la variation Δρa en l’attribuant entièrement soit à la
phase amorphe, soit à la cristalline (ce qui correspond au cas le moins favorable). Sur tous les
échantillons nous avons trouvé
Δρa
ρa
< 0.54%. Nous retenons donc une valeur de 1%.
A.2.7 Erreur causée par le bruit du spectre Raman
Le bruit du spectre a été ignoré en général, puisqu’étant aléatoire, il ne devrait pas entrainer
d’erreur sur l’aire des pics. Toutefois nous avons tenu compte de cet eﬀet pour les échantillons
à très forte fraction amorphe, car le signal du silicium amorphe est plus faible, donc le spectre
plus bruité, et il est envisageable qu’un pic cristallin très faible soit masqué par le bruit. En
étudiant les spectres des échantillons, cela est jugé possible lorsque ρc < 2%.
A.2.8 Soustraction de la ligne de fond
Tous les spectres ont été étudiés entre 400 et 570 cm−1 et nous faisons l’hypothèse que
l’intensité du spectre est nulle en ces bornes, et que le spectre expérimental présente une ligne
de fond linéaire qui doit être soustraite sur cet intervalle. Il était nécessaire de restreindre
l’intervalle de ﬁt, car ﬁtter tout l’intervalle du spectre Raman aurait été trop complexe, compte
tenu des divers modes secondaires qui sont présents.
La soustraction de la ligne de fond a été faite numériquement lors du ﬁttage des spectres, et
celle-ci est composée d’une constante et d’une droite. Une tentative d’analyse de sensibilité
a été faite, en imposant 10% de variation à la constante ou la droite, aﬁn d’évaluer l’erreur
lors du ﬁttage de la ligne de base. On a constaté que cela donne des résultats absurdes. Sur
tous les ﬁts eﬀectués normalement on observe que naturellement le logiciel de ﬁttage a placé la
ligne de fond de sorte à ramener les bornes du spectre à zéro, et donc nous négligeons l’erreur
causée par cette étape, dans la mesure où notre hypothèse est valide.
A.2.9 Choix de la borne de ﬁttage supérieure à 570 cm−1
Cette borne a été choisie puisqu’elle correspond au minimum du spectre entre le pic TO du
silicium et un mode secondaire à plus haute énergie. L’intervalle entre ces deux pics est très
faible. Une analyse de sensibilité ici serait absurde puisqu’on tomberait dans un des ces deux
modes que l’on cherche justement à éviter.
A.2.10 Choix de la borne de ﬁttage supérieure à 400 cm−1
Cette borne a été choisie car suﬃsamment loin du pic correspondant au silicium amorphe, mais
le choix de ce chiﬀre rond reste arbitraire. Une analyse de sensibilité a été faite en variant cette






A.3 Calcul de l’incertitude
A.3.1 Cas général
En général, on peut tenir compte de toutes les incertitudes calculées ci-dessus de façon assez




Pour les très grandes fractions amorphes, on peut avoir
Δρa
ρa
> ρc. Une incertitude aussi grande
devient absurde, puisque l’erreur absolue devient égale ou supérieure à la fraction cristalline ρc,
ce qui n’est visiblement pas le cas sur les spectres.
A.3.2 Calcul lorsque ρa > 92%
Premièrement, il faut évidemment s’assurer que ρa +Δρa ≤ 100%. La barre d’erreur positive
sera corrigée au besoin.
Si 92% < ρa ≤ 98%, on prend Δρa = ρc + 1% + 1%. Les deux derniers termes correspondent
aux erreurs sur l’aire et du choix de la borne à 400 cm−1.
Si 98% < ρa, on prend Δρa = 2 %, puisque l’on se trouve dans le cas où le pic cristallin
pourrait être masqué par le bruit, et les autres sources d’erreur deviennent négligeables vu
l’importance du pic amorphe.
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ANNEXE B
PRÉCISIONS SUR LE RÉGIME DE
TRANSITION OBSERVÉ LORS DE LA
POROSIFICATION DU CARBURE DE
SILICIUM
Les cartes de procédé nous ont permis d’identiﬁer deux plages de paramètres permettant
d’obtenir deux types de morphologies de façon uniforme, et entre ces deux morphologies, un
régime de transition qui donne lieu à des échantillons non-uniformes, généralement des
bicouches. Au cours de nos tests nous avons pu faire deux constatations : i) les limites de ce
régime ne sont pas ﬁxes, et ii) à l’intérieur du régime il y a une grande variété de morphologies.
Lors de nos tests, nous avons également fabriqué de nombreux échantillons à une seule densité
de courant. Parmi ces échantillons, le tableau B.1 indique le nombre d’échantillons uniformes et
non-uniformes obtenus pour diﬀérentes densités de courant, sur la face Si de substrats 4H et
6H Tankeblue. Une densité de courant de 150 mA/cm2 se trouve dans le régime de transition,
alors que les densités supérieures ou égales à 220 mA/cm2 permettent généralement d’obtenir
des couches poreuses uniformes. Cependant on voit qu’à 150 et 220 mA/cm2 sur substrats 6H
il y a quelques exceptions.
Tableau B.1 Nombre d’échantillons de SiC poreux uniformes et non-uniformes
obtenus, en fonction de la densité de courant, sur la face Si de substrats 6H et
4H Tankeblue. Les lignes en gris sont celles qui se trouvent dans le régime de
transition. Tous les échantillons ont été fabriqués avec un électrolyte HF 48%-eau DI-
éthanol (5:20:25)vol. Les échantillons présentés ici sont exclusivement des échantillons
fabriqués à une seule densité de courant, et non des multicouches fabriqués à plusieurs
niveaux de courant diﬀérents.
6H Tankeblue face Si
J (mA/cm2) Uniforme Non-uniforme Régime
150 2 8 Transition
220 21 1 Uniforme - haute porosité
300 5 0 Uniforme - haute porosité
4H Tankeblue face Si
J (mA/cm2) Uniforme Non-uniforme Régime
150 0 7 Transition
360 10 0 Uniforme - haute porosité
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Les ﬁgures B.1a et B.1c montrent deux échantillons fabriqués avec une densité de courant de
150 mA/cm2, et toutes les autres conditions de fabrication identiques (éclairage, électrolyte,
temps de repos). Le premier (ﬁgure B.1a) a la morphologie la plus souvent observée dans ces
conditions : une bicouche formée d’une morphologie à porosité élevée, recouverte d’une couche
mince à faible porosité. Par contre le deuxième échantillon, fabriqué dans des conditions
identiques, est uniforme jusqu’à la surface. À une densité de courant de 220 mA/cm2, la
majorité des échantillons sont uniformes, comme ceux présentés plus bas, à la ﬁgure 4.20 ou à
la ﬁgure 4.24, mais la ﬁgure B.1g montre un échantillon fabriqué dans des conditions
identiques. Sur la majorité de son épaisseur celui-ci a la même structure que les autres
échantillons fabriqués dans ces conditions, mais en surface il y a une autre couche, peu poreuse,
d’une épaisseur de quelques centaines de nanomètres.
Figure B.1 Images MEB montrant des exemples de variation dans le procédé de
fabrication du carbure de silicium poreux. a) et c) (vues agrandies respectivement b) et
d)) montrent deux échantillons fabriqués dans des conditions identiques (notamment
une densité de courant de 150 mA/cm2) mais a) est formé d’une bicouche alors
que c) est uniforme. L’échantillon à la ﬁgure e) (vue agrandie f)) est fabriqué dans
les mêmes conditions que l’échantillon a), mais sa morphologie est complètement
diﬀérente. L’échantillon g) (vue agrandie h)) est fabriqué dans les mêmes conditions
que ceux présentés à la ﬁgure 4.20 ou à la ﬁgure 4.24 (notamment une densité
de courant de 220 mA/cm2) mais présente une couche peu poreuse à sa surface.
Comme on peut voir à la ﬁgure h), une couche d’oxyde a été déposée à sa surface
suite à la porosiﬁcation, puisque cet échantillon a servi pour des mesures 3ω.
De plus, lorsque des couches poreuses non-uniformes sont obtenues, plusieurs morphologies
sont possibles. La majorité ont une morphologie comme celle visible à la ﬁgure B.1a.
Cependant, la ﬁgure B.1e montre un échantillon fabriqué avec les mêmes conditions que celui
de la ﬁgure B.1a (notamment une densité de courant de 150 mA/cm2). Il est bien formé d’une
bicouche, par contre la structure du bas a une morphologie complètement diﬀérente.
Les échantillons présentés au tableau B.1 ont tous été fabriqués avec un électrolyte HF
48%-eau DI-éthanol (5:20:25)vol. Par contre pour certains d’entre eux nous avons fait varier le
temps de repos aﬁn de voir si la morphologie en bicouche ne serait pas causée par un problème
de déplétion de l’électrolyte, mais nous n’avons observé aucune corrélation entre ce paramètre
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et la présence ou non de couche peu poreuse en surface. Certains de ces échantillons ont été
porosiﬁés dans le noir, et d’autres sous éclairage UV, mais encore une fois, il n’y avait aucune
corrélation entre les conditions d’éclairage et la morphologie en bicouche.
Dans l’ensemble, les nombreux échantillons que nous avons fabriqué conﬁrment les diﬀérents
régimes que nous avons identiﬁé dans nos cartes de procédé. Par contre les quelques exceptions
observées indiquent qu’il y a une certaine variabilité dans le procédé. Cela suggère l’existence
d’un paramètre de fabrication que nous n’avons pas contrôlé, ou pas assez bien. Jusqu’à
présent nous n’avons pas réussi à identiﬁer ce paramètre. D’après nos résultats, nous pouvons
dire qu’il aﬀecte probablement la nucléation des couches, et son eﬀet diminue lorsque la
densité de courant augmente.
Le fait qu’il y ait une variété de morphologies diﬀérentes lorsque des bicouches sont obtenus
n’est pas tellement grave, puisque de toute façon, ce genre d’échantillon n’est pas désirable.
Par contre, il serait intéressant d’obtenir des monocouches comme celui présenté à la ﬁgure
B.1c. Actuellement il y a une discontinuité dans les porosités que nous pouvons obtenir de
façon uniforme, entre le régimé à faible porosité et celui à porosité élevée. La porosité
augmente avec la densité de courant, et donc toute la plage intermédiaire se trouvant dans le




ÉVALUATION DES ERREURS DE
MESURE LIÉES À LA TECHNIQUE 3ω
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est déterminé lors de la mesure du TCR, alors que toutes les autres grandeurs à part l sont
mesurées lors de la mesure 3ω. Nous allons estimer les incertitudes sur les diﬀérents




C.1 Erreur de mesure sur dRdT et α








et R0 sera déterminé lors de
la mesure 3ω, à partir de la mesure du courant et de la tension. Cependant, à la section 5.6.2
nous présentons des valeurs de α donc nous calculerons son incertitude aussi.
Détermination de la température de la plaque chauﬀante
La plaque chauﬀante comporte un thermocouple servant à mesurer sa température. Nous
travaillons sur des matériaux peu conducteurs thermiquement, donc nous devons estimer la
diﬀérence de température entre la température mesurée par le thermocouple dans la plaque
chauﬀante et la température à la surface de l’échantillon au niveau de la ligne métallique.
Nous avons fait varier la température de la plaque chauﬀante entre 50 et 75◦C, et avons
mesuré la température par trois méthodes diﬀérentes :
- Le thermocouple dans la plaque chauﬀante
- Une RTD montée sur un morceau de silicium et ﬁxée sur la plaque chauﬀante
- Une RTD montée sur un morceau de silicium, ﬁxé sur une lame de microscope en verre
(épaisseur : 1 mm). Le tout est ﬁxé sur la plaque chauﬀante
La ﬁgure C.1 montre la diﬀérence de température entre les RTD et le thermocouple de la
plaque chauﬀante, à chaque niveau de température testé. On voit que la température mesurée
par la RTD sur la lame de verre est proche de celle mesurée par le thermocouple, alors que
celle mesurée par la RTD sur silicium est supérieure d’environ 1◦C à celle mesurée par le
thermocouple.
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Figure C.1 Diﬀérence entre les températures mesurées par des RTD (une sur Si, et
une sur Si sur verre) et celle mesurée par le thermocouple dans la plaque chauﬀante.
Les mesures présentées dans la suite de ce chapitre ont soit été faites sur des échantillons de
pyrex ayant une épaisseur de 200 μm, soit sur des échantillons de carbure de silicium poreux
d’une épaisseur de 300 μm et ayant une couche poreuse et à priori moins conductrice, sur une
épaisseur de plusieurs dizaines de micron. La résistance thermique entre la ligne et la plaque
chauﬀante due à l’échantillon devrait être supérieure à celle de la RTD sur silicium, et
inférieure à celle de la RTD sur la lame de verre. Donc à partir de ces mesures, nous concluons
que la température à la surface des échantillons de pyrex ou carbure de silicium poreux est :
Téchantillon = (Tplaque chauﬀante + 0.5)
◦C± 1◦C
Les mesures de dR/dT ont été eﬀectuées entre 20 et 80◦C. Une incertitude de ±1◦C
représente une erreur relative de la température variant entre 5% et 1.3%.
Erreur de mesure de la résistance










Toutes nos mesures ont été faites à 1 mA, donc l’incertitude δI/I est de 0.033% de la lecture.
L’incertitude sur la mesure de tension est, sous forme (% de la lecture + constante) :
δU = 0.012%+300μV . Parmi les échantillons sur lesquels nous avons travaillé, la résistance de




Nous n’avons aucune information sur la distribution de δR et δT , donc nous devons les traiter
comme des distributions uniformes. La variation de R en fonction de T est linéaire, et on
trouve la pente par régression linéaire. La linéarité est excellente, et l’incertitude sur la
régression n’est pas une source d’erreur importante comparée aux erreurs sur δR et δT (voir
ﬁgure 5.9). Étant donné que δR et δT suivent des distributions uniformes, on ne peut pas
utiliser une régression pondérée pour trouver l’erreur.
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L’autre façon de calculer l’incertitude est graphiquement, en traçant les droites de pente









T2 − T1 (C.2)
où (R1, T1) et (R2, T2) correspondent aux points extrêmes de la droite. L’incertitude de la









(∣∣∣∣ ∂ (dR/dT )∂ (R1, R2, T1, T2)
∣∣∣∣ (δR1, δR2, δT1, δT2)
)
(C.3)
Toutefois, ces incertitudes sont toutes indépendantes, et d’après le théorème de la limite
centrale, en les convoluant, on obtient une distribution normale [118]. On peut donc les
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L’avantage de cette approche est de ne pas surestimer les incertitudes, contrairement à
l’approche graphique.



















pour un R0 arbitraire aﬁn de comparer
des TCR mesurés pour des lignes de largeurs diﬀérentes. L’incertitude sur R0 est la même que
pour R1 et R2, et donc l’approche est la même que pour le calcul de σdR/dT , sachant qu’il faut
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en plus calculer la dérivée partielle par rapport à R0. On a donc :
σα =
1


































et α est calculée à chaque fois selon les valeurs expérimentales mesurées.
Nous ne pouvons donc pas donner de valeur globale pour l’incertitude ici.
C.2 Erreur de mesure de la conductivité thermique
C.2.1 Erreur de mesure des tensions V0 et V3ω avec
l’ampliﬁcateur lock-in
Erreur de mesure d’un ampliﬁcateur lock-in
L’incertitude sur une tension mesurée par le lock-in n’est pas une spéciﬁcation qui peut être
donnée simplement, contrairement à l’incertitude sur le courant à la sortie du générateur par
exemple. L’ampliﬁcateur lock-in est un appareil assez complexe, et de plus le manuel de
l’appareil est assez obscur à ce sujet.
Une spéciﬁcation pertinente dans le manuel est l’erreur de gain, qui est spéciﬁée comme
« ±1% de 20◦C à 30◦C, ± 0.2% typique », ce qui peut être interprété comme une distribution
normale avec σ = ± 0.2%. Cette incertitude reﬂète donc l’erreur introduite par le lock-in en
ampliﬁant le signal d’entrée.
Toutefois, cette valeur ne suﬃt pas à décrire la justesse de la mesure, puisque celle-ci dépend
fortement du bruit présent dans le signal mesuré. Même avec les meilleurs réglages possibles, le
lock-in ne pourra jamais distinguer du bruit présent à la fréquence de référence fref et le signal.
Ce bruit introduira donc une erreur de mesure. En réalité le lock-in se comporte comme un
ﬁltre passe-bande à très faible bande passante, et la largeur de celle-ci dépend des paramètres
du ﬁltre passe-bas. Donc le bruit à des fréquences très proches de fref, à l’intérieur de la bande
passante, sera également mesuré. Le bruit peut être du bruit introduit par le lock-in, ou du
bruit dû à des sources extérieures.
Le lock-in a une fonction permettant de mesurer le bruit interne, et des mesures du bruit
extérieur pourraient être faites avec une résistance à faible TCR. Ces mesures devraient être
réalisées en même temps que les mesures 3ω sur les échantillons d’intérêt, ce que nous n’avons
pas fait. Donc à défaut de cela, nous allons évaluer les diﬀérentes sources d’erreur.
Le bruit introduit par l’ampliﬁcation dans le lock-in est de 6 nVRMS/
√
Hz à 1 kHz. Toutes nos
mesures ont été faites avec un ﬁltre de pente 24 dB/octave (ou 80 dB/décade) et une
constante de temps de 10 s, ce qui donne une ENBW (equivalent noise bandwidth, ou bande
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passante équivalente de bruit) de 7.8 mHz, et donc le bruit d’entrée du lock-in est dans ce cas
de 0.53 nVRMS. Cela implique que le lock-in a eu assez de temps pour se stabiliser, ce qui est le
cas dans nos mesures. Le temps requis pour atteindre 99% de sa valeur ﬁnale est de 10 fois la
constante de temps, et nous avons utilisé un temps de 200 s (donc le double).





ENBW, avec V en nVRMS (C.7)
La résistance augmente lorsque la largeur de la ligne diminue. Les lignes les moins larges avec
lesquelles nous avons travaillé avaient une résistance d’environ 130 Ω, ce qui génère du bruit
de 0.13 nVRMS.
Le lock-in génère du bruit au niveau de son convertisseur analogique/numérique qui, d’après le
manuel peut devenir important lorsqu’on travaille à réserve dynamique élevée. Cependant, ce
bruit n’est pas quantiﬁé dans le manuel.
Concernant les autres sources éventuelles de bruit extérieur, nous avons fait de notre mieux
pour les minimiser, notamment en utilisant l’entrée diﬀérentielle du lock-in, et en utilisant des
câbles coaxiaux où le conducteur extérieur servait de blindage. Le générateur de fonctions
génère un bruit élevé aux hautes fréquences, mais nous nous intéressons au régime linéaire, qui
se situe à des fréquences plus faibles.
Erreur sur l’amplitude de la tension fondamentale V0
La tension fondamentale varie généralement entre 10 mV RMS et 1V RMS selon la résistance
et l’intensité du courant. Pour ces valeurs le bruit devrait être négligeable.
L’amplitude de la tension fondamentale V0 varie avec la fréquence, comme le montre la ﬁgure
C.2. Sur cette courbe, la diﬀérence entre les extrêmes et la moyenne représente 0.23% de la
moyenne. Pour toutes nos mesures, cette valeur varie entre 0.09 et 0.35%.



















Figure C.2 Amplitude de la tension fondamentale V0 en fonction de la fréquence.
Cette mesure a été faite à un courant de 10 mA.
V0 est certainement supérieur au bruit généré par le lock-in, et devrait également être plus
grand que l’éventuel bruit externe. Nous prendrons donc l’erreur sur le gain donné dans les
spéciﬁcations de l’appareil (σ = 0.2%) et la diﬀérence entre la moyenne et les valeurs extrêmes
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de V0 en fonction de la fréquence. Cette dernière erreur est considérée comme une distribution
uniforme.
Erreur sur l’amplitude de la troisième harmonique V3ω
Dans le régime linéaire, les valeurs mesurées sont toujours supérieures à 10 μV, et
généralement supérieures à 100 μV, ce qui est supérieur au bruit du lock-in. Le niveau de
sensibilité le plus faible du lock-in est 2 nV et les tensions avec lesquelles nous travaillons sont
quatre ordres de grandeur plus élevées.
Toutefois en l’absence de mesures du bruit, en particulier de sources externes, on ne peut pas
exclure sa présence. N’ayant pas fait cette mesure, nous allons prendre une incertitude de 2%
(en distribution uniforme), tenant compte de l’erreur sur le gain et d’un éventuel bruit.
C.2.2 Autres paramètres
L’erreur des trois paramètres suivants est très faible, et nous verrons que l’erreur qu’ils
introduisent est négligeable comparée à celle sur la mesure de tension et du TCR.
Incertitude sur la longueur de la ligne l
La ligne est déﬁnie par photolithographie. La longueur de la ligne fabriquée peut dévier de celle
sur le masque, à cause de mauvais paramètres d’exposition ou développement, ou à cause de la
diﬀraction aux bords du masque, mais ces eﬀets devraient être de l’ordre de quelques dizièmes
de μm. Lors de la fabrication du photomasque, la taille du spot est de 1.2 μm et la résolution
est 1.5 μm. Donc encore une fois la diﬀérence par rapport à la longueur nominale de la ligne
devrait être de l’ordre de quelques dizièmes de μm. L’incertitude totale ne devrait pas dépasser
±1 μm. Sachant que la longueur de la ligne est de 2.9 mm, cela représente une erreur de 0.35%
Incertitude sur la fréquence f
D’après les spéciﬁcations du lock-in, l’incertitude sur la fréquence est 25 ppm + 30 μHz. Cette
erreur est très faible et sera donc négligée.
Incertitude sur le courant I0
Toutes les mesures ont été faites sur le calibre 20 mA du générateur de fonctions. D’après les
spéciﬁcations de l’appareil, l’incertitude est déﬁnie par : δI0 =0.05% + 10 μA, où le
pourcentage est un pourcentage de l’intensité de sortie. Nous travaillons généralement entre 5
et 20 mA, donc l’erreur relative varie donc entre 0.25% et 0.1%.
C.2.3 Calcul de l’incertitude sur la conductivité thermique
À part la fréquence, aucune des incertitudes sur les autres paramètres ne peut être négligée. En
eﬀet, pour comparer les diﬀérentes contributions et décider lesquelles sont négligeables, il faut
d’abord les propager aﬁn de connaître leur répercussion sur l’incertitude de κ. Vu le nombre de
paramètres, qui peuvent de plus varier d’une mesure à une autre, cela risque d’être assez lourd
à évaluer pour chaque mesure. Il a donc été préféré de calculer l’incertitude en tenant compte
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de tous les paramètres. En eﬀet, en faisant ce calcul par ordinateur il suﬃt de rentrer la
formule une fois, et elle peut ensuite être réutilisée pour chaque mesure.
L’approche pour faire ce calcul est exactement la même que pour calculer l’incertitude sur
dR/dT : on calcule la dérivée partielle en fonction de chaque paramètre et on multiplie par
l’incertitude de ce paramètre pour obtenir la contribution à l’incertitude sur κ. Ensuite on
additionne ces contributions en quadrature aﬁn de trouver l’incertitude totale sur la conductivité
thermique. Pour l’incertitude de chaque paramètre, on prend l’écart type si l’incertitude suit
une distribution normale, ou sinon a/
√




DÉTAIL DES TESTS DE GRAVURE
CHIMIQUE SUBIS PAR CHAQUE
ÉCHANTILLON DE CARBURE DE
SILICIUM POREUX
Cette annexe montre les produits chimiques auxquels a été exposé chaque échantillon de
carbure de silicium poreux. On rappelle qu’entre chaque test, les échantillons ont été rincés à
l’acide ﬂuorhydrique aﬁn de graver l’éventuel oxyde natif à leur surface, et de les mettre dans
l’état d’un échantillon fraîchement porosiﬁé. Trois échantillons ont été utilisés, ils sont
identiﬁés par leur numéro SSE (système de suivi des échantillons, système d’identiﬁcation des
échantillons utilisé dans les salles blanches à l’Université de Sherbrooke). Les produits sont à
température ambiante, sauf mention contraire.
H343F
1. AZ400K - H2O (1:4)vol
2. HF 49%
3. HF - HFNO3 (4:5)vol
4. RCA SC2 : H2O - H2O2 - HCl (5:1:1)vol à 75◦C





4. HF - HNO3 (9:4)vol à 52 ◦C
H343H
1. Développeur SU-8
2. KOH - H2O (1:4)vol à 70 ◦C




RÉSOLUTION DE DÉTECTION DU
CHANGEMENT DE POROSITÉ PAR
GRAVIMÉTRIE
La précision de la balance utilisée est de δm = ±0.03 mg. On suppose que la zone poreuse a
une forme cylindrique, d’épaisseur e et de diamètre φ. La masse de la couche poreuse mporeux
correspond à la diﬀérence entre la masse initiale mini de ce cylindre et de la matière enlevée
menlevé lors de la porosiﬁcation :
mporeux = mini −menlevé = ρ (Vtotal − Venlevé)
où Vtotal est le volume occupé par la zone poreuse, Venlevé le volume de matière enlevé lors de la
porosiﬁcation, et ρ la densité. Etant donné que la porosité P est déﬁnie par P =
Venlevé
Vtotal
, on a :
P = 1− 4mporeux
ρπφ2e





et la résolution est donnée par δP =
∣∣∣∣dPdm
∣∣∣∣ δm. On évalue δP pour les couches de carbure de
silicium poreux utilisées dans les tests de résistance chimique, soit ρ = 3210 kg ·m−3, φ = 5
mm, et e = 33 μm. On prend δm = 3 mg. On trouve ainsi la plus faible variation de porosité




IMAGES MEB DES ÉCHANTILLONS
H343F ET H343G AVANT ET APRÈS LES
TESTS DE GRAVURE CHIMIQUE
La ﬁgure 6.1 montre un seul des trois échantillons utilisés pour les tests de gravure chimique
(le H343H). Nous montrons ici les deux autres : H343F à la ﬁgure F.1 et H343G à la ﬁgure F.2.
Comme pour le premier échantillon, ces deux échantillons ne présentent aucun signe visible de
gravure chimique suite aux tests de gravure.
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Figure F.1 Images MEB en coupe d’un des échantillons de carbure de silicium
poreux (H343F) a) avant et b) après les tests de gravure chimique. Les images de
droite sont des agrandissements de chaque couche. On voit que le carbure de silicium
poreux n’a pas été visiblement gravé lors des tests chimiques.
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Figure F.2 Images MEB en coupe d’un des échantillons de carbure de silicium
poreux (H343G) a) avant et b) après les tests de gravure chimique. Les images de
droite sont des agrandissements de chaque couche. On voit que le carbure de silicium
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